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1 Cele pracy 
Cele niniejszej pracy obejmują dwa główne zagadnienia:  
Zaprojektowanie i wykonanie nowej wersji programu komputerowego z serii LT (LT 10), 
służącego do analizy widm czasów życia pozytonów  
oraz zastosowanie tego programu do badania struktury defektowej stopów z układu Fe-
Al i Fe-Al-X (X=Cr, Ni). 
Nowa wersja programu powinna charakteryzować się nowoczesną formą, dostosowaną 
do współczesnych systemów operacyjnych komputerów oraz uwzględnić, rozwinąć i zebrać w 
jedną całość wszystkie sposoby analizy widm, wprowadzone w poprzednich wersjach LT, ta-
kie jak możliwość jednoczesnej analizy wielu widm za pomocą wybranych modeli 
teoretycznych czy możliwość korelowania określonych parametrów widm poprzez nakładanie 
różnych typów więzów. Chociaż stworzenie nowego programu komputerowego jest autono-
micznym zadaniem, w tym szczególnym przypadku posłużył on do realizacji drugiego celu 
pracy, polegającego na uzyskiwaniu oryginalnych wyników dotyczących struktury defektowej 
badanych stopów, trudnych czy wręcz niemożliwych do otrzymania przy zastosowaniu do-
tychczas istniejącego oprogramowania.  
Praca jest podzielona na trzy zasadnicze części  
 część teoretyczną  obejmującą przegląd literaturowy zagadnień związanych z 
badanymi w tej pracy materiałami oraz z omówieniem metod wyznaczania 
struktury defektowej materiałów, ze szczególnym uwzględnieniem metod pozy-
tonowych,  
 część metodologiczną  poświęconą zagadnieniom związanym z analizą widm 
czasów życia pozytonów i ich realizacją za pomocą programu LT 10,  
 część eksperymentalną  dotyczącą opisu badań eksperymentalnych stopów z 






2 Część teoretyczna 
2.1 Wstęp 
Stopy na bazie uporządkowanych faz międzymetalicznych, ze względu na osobliwe wła-
sności fizyczne i chemiczne, cieszą się wzrastającym zainteresowaniem wśród wielu 
światowych ośrodków naukowych. Materiały te, łącząc wysoką wytrzymałość i stabilność 
strukturalną w podwyższonych temperaturach oraz odporność na korozję w środowiskach 
agresywnych, czyli właściwości charakterystyczne dla ceramik, z właściwościami typowymi 
dla materiałów metalicznych – zdolność do odkształcania i plastyczność (tutaj w ograniczo-
nym stopniu) – są obiecującą alternatywą dla konwencjonalnych stali i stopów 
żarowytrzymałych wykorzystywanych w przemyśle do tej pory. Brak konieczności stosowania 
w dużych ilościach drogich dodatków stopowych takich jak chrom czy nikiel, jak to ma miej-
sce w przypadku stali stopowych o podobnych właściwościach, czyni te materiały 
konkurencyjnymi również pod względem ceny. Materiały te są także szczególnie interesujące 
ze względu na ich wysoką wytrzymałość na nawęglanie, utlenianie czy siarkowanie, opór 
elektryczny, znacznie wyższy niż w dotychczas stosowanych elementach grzewczych, a także 
odporność na zużycie ścierne, erozyjne i kawitacyjne. Wszystkie te właściwości czynią te ma-
teriały atrakcyjnymi do zastosowań m.in. w przemyśle energetycznym jako elementy kotłów, 
palników, filtrów gazowych, w przemyśle chemicznym, samochodowym, okrętowym czy spo-
żywczym. 
Szersze zastosowanie intermetali na osnowie FeAl jako materiałów konstrukcyjnych jest 
jednak wciąż hamowane przez ich niską wytrzymałość w podwyższonych temperaturach oraz 
wysoką kruchość a co za tym idzie niską plastyczność znacznie utrudniającą obróbkę mecha-
niczną. Narzuca to surowe wymagania na parametry technologiczne podczas wytwarzania 
półfabrykatów w procesach obróbki i poprzedzających je procesach odlewniczych. Dotych-
czasowe badania poświęcono poprawie własności mechanicznych wspomnianych stopów. 
Znaczne ograniczenie kruchości uzyskano dzięki rozdrobnieniu mikrostruktury poprzez ste-
rowanie składem chemicznym stopu. Okazało się, iż odpowiednio dobranymi dodatkami 
stopowymi oraz zastosowaną obróbką termiczną można w znaczny sposób ograniczyć nega-
tywne właściwości stopów nie rezygnując jednocześnie z ich pozytywnych właściwości 
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użytkowych. Konieczne są jednak dalsze badania w kierunku uplastycznienia intermetali, w 
szczególności związków o niskiej zawartości aluminium charakteryzujących się wysokim upo-
rządkowaniem będącym wynikiem formowania się nadstruktur. Wysoka energia 
oddziaływania między atomami prowadzi do stabilności nadstruktur nawet do temperatury 
topnienia. Szereg właściwości wynika ponadto z dużej koncentracji wakansów, osiągającej tu-
taj wartość do kilku procent atomowych a zatem znacznie wyższej niż w przypadku czystych 
metali. Fakt ten ma niebagatelny wpływ na własności mechaniczne tych materiałów i jest sil-
nie związany z procesami opartymi na dyfuzji. Wciąż jednak nie w pełni jest 
scharakteryzowana ewolucja struktury pod wpływem różnorakiej obróbki cieplnej i wprowa-
dzonych dodatków stopowych, ważnych jak wiadomo czynników modyfikujących właściwości 
materiałów. 
Przedmiot badań w niniejszej pracy stanowią stopy z układu Fe-Al oraz Fe-Al-X (gdzie 
X=Cr, Ni) odpowiadające stechiometrycznym składom Fe75-xAl25Mex (x=0 lub 5) oraz Fe50Al50, 
poddane różnym obróbkom termicznym. 
Jako metodę charakteryzacji struktury defektowej zastosowano spektroskopię czasów 
życia pozytonów (PALS). W uzupełnieniu charakterystyki materiału badań zastosowano XRD 




2.2 Przegląd literaturowy 
2.2.1 Stopy na osnowie faz międzymetalicznych z układu Fe-Al 
Fazy międzymetaliczne są fazami pośrednimi, złożonymi z pierwiastków, z których co 
najmniej jeden jest pierwiastkiem metalicznym [1, 2]. Cechują się mieszanym charakterem 
wiązań międzyatomowych co jest przyczyną często równoczesnego występowania właściwo-
ści specyficznych dla metali i ceramik. Typ struktury, zwykle odmienny od struktur 
pierwiastków składowych, jest w znacznej mierze uzależniony od typu wiązania dominujące-
go w fazie – ten zaś, głównie od różnicy elektroujemności pierwiastków [1]. Wśród faz 
pośrednich obowiązuje nazewnictwo typu      przy czym najczęstszymi kombinacjami ste-
chiometrycznymi są:   ,    ,    ,      i      [3]. W wielu przypadkach, zakres 
występowania fazy nie ogranicza się jednak do danego składu stechiometrycznego, w których 
to przypadkach, fazy te określa się mianem wtórnych roztworów stałych. Sieć krystaliczna 
jest wówczas rozpuszczalnikiem atomów nadmiarowych [4]. Ponadto zauważono, iż w ściśle 
określonych warunkach, fazy pośrednie mogą eksponować strukturę uporządkowaną. Jest to 
możliwe gdy skład ilościowy stopu bliski jest stosunkowi – 1:1, 1:3 lub 3:1 oraz materiał pod-
dany jest odpowiednio wolnemu chłodzeniu lub wygrzewaniu w okolicach temperatury 
przemiany [3]. Sytuacja taka ma miejsce między innymi w stopach z układu Fe-Al, którego 
stopy są przedmiotem badań w niniejszej pracy. 
Układ równowagi fazowej Fe-Al, przedstawiony na rysunku 1, charakteryzuje się sto-
sunkowo wysoką rozpuszczalnością aluminium w roztworach żelaza – w temperaturze 
1310°C aż 45% at. tego pierwiastka tworzy z żelazem nieuporządkowany roztwór stały   o 
przestrzennie centrowanej strukturze A2. W zakresie stężeń aluminium od 23% do 54% at. 
występują dwie nadstruktury, będące pochodnymi fazy  : D03 (Fe3Al) oraz B2 (FeAl). Pierw-
sza z nich – D03, pozostaje w równowadze w temperaturze pokojowej do 36% at. zawartości 
aluminium. Natomiast temperaturą maksymalną, w jakiej nadstruktura jest jeszcze obecna to 
ok. 552°C dla składów o koncentracji aluminium bliskich 27% at. Po przekroczeniu tempera-
tury przemiany, przechodzi w zdefektowaną fazę    o strukturze przestrzennie centrowanej 
B2. Zakres występowania nadstruktury B2 mieści się w granicach 23% at. aluminium w tem-
peraturze około 552°C, a 54% at. aluminium w temperaturze 1092°C. Natomiast w 
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równowadze pozostaje aż do linii solidus – maksymalnie w temperaturze 1310°C dla 45% at. 
zawartości aluminium. 
 
Rys. 1. Układ równowagi fazowej Fe-Al (na podstawie [5]) 
W części układu bogatej w aluminium (powyżej 51% at.) występują ponadto: trzy fazy 
międzymetaliczne występujące w niewielkim zakresie stężeń: FeAl2, Fe3Al5, FeAl3, stop pery-
tektyczny   (Fe5Al8) oraz roztwór stały  (Al, Fe). Związki te jednak, przedstawiają niższe 
możliwości aplikacyjne. 
W literaturze istnieje rozbieżność wśród autorów co do ostatecznej postaci układu 
równowagi fazowej Fe-Al. Szczególne kontrowersje wzbudza obszar występowania fazy FeAl, 
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który według niektórych [5] podzielony jest na cztery podobszary, w których stopy eksponują 
różne właściwości mechaniczne: odmiany nisko- i wysokotemperaturową       i      , od-
mianę zdefektowaną   
  oraz tak zwany stan   . Podobnie jest z obszarem występowania 
fazy  , gdzie także został wyodrębniony podobszar (  ) charakteryzujący się tą samą struktu-
rą krystalograficzną, lecz odmiennymi właściwościami. Również w przypadku temperatur 
przemian nie ma jednomyślności wśród danych literaturowych [5, 6, 7, 8, 9, 10]. Ponieważ 
jednak, układem, na który autorzy powołują się najczęściej jest układ O. Kubaschewskiego 
[5], także w niniejszej pracy jest on bazą do rozważań dotyczących związków żelaza z alumi-
nium. 
Pomimo stosunkowo dużej różnorodności interesujących faz międzymetalicznych z 
układu Fe-Al, wyróżniającymi się stopami ze względu na praktyczne zastosowanie w obszarze 
materiałów konstrukcyjnych przeznaczonych do pracy w podwyższonych temperaturach 
i w środowiskach agresywnych, są stopy na osnowie faz Fe3Al i FeAl i to te stopy są przedmio-
tem badań w niniejszej dysertacji. Charakteryzują się one takimi właściwościami jak: 
• wysokotemperaturowa odporność korozyjna i oksydacyjna, na siarkowanie czy 
nawęglanie [11 za 12, 13, 14], 
• stosunkowo wysoki opór elektryczny, osiągający wartość maksymalną dla 33% 
at. Al [15], 
• w określonym zakresie wzrastająca wraz z temperaturą granica plastyczności 
[16, 17, 18, 19, 20, 21, 22, 23], 
• brak toksycznych składników, 
• niska gęstość i lepszy stosunek wytrzymałości do wagi w porównaniu ze stalami 
i innymi stopami komercyjnymi na bazie żelaza [14], 
• stabilność strukturalna do temperatury topnienia, 
• niska cena, 
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Dzięki powyższym, materiały na osnowie faz międzymetalicznych znalazły zastosowanie 
jako elementy grzewcze czy wymienniki ciepła, materiały strukturalne katalizatorów wyko-
rzystywanych w przemyśle samochodowym, filtry gorących gazów i inne [13,24]. Szersze 
zastosowanie jest jednak wciąż hamowane przez niską plastyczność w temperaturze pokojo-
wej, zaś jako materiałów konstrukcyjnych przeznaczonych do pracy w podwyższonych 
temperaturach – niską wytrzymałość w temperaturach roboczych. W kolejnych rozdziałach 
zamieszczone zostały charakterystyki wybranych faz międzymetalicznych oraz dane literatu-
rowe dotyczące prób wyeliminowania negatywnych cech hamujących komercjalizację tychże 
materiałów. 
2.2.1.1 Układy potrójne Fe-Al-X 
2.2.1.1.1 Układ Fe-Al-Cr 
Praktycznie nieograniczona rozpuszczalność chromu w roztworach żelaza w układzie 
dwuskładnikowym Fe-Cr (Rys 3a) pośrednio przekłada się na szeroki zakres występowania 
roztworu stałego  , dochodzącego do 50% koncentracji aluminium i 60% koncentracji chro-
mu w układzie potrójnym Fe-Al-Cr. W temperaturze 1000°C (Rys. 2) i niskich stężeniach 
aluminium, tj. do 30% at. roztwór ten charakteryzuje się nieuporządkowaną strukturą A2, zaś 
powyżej 30% at. – jego uporządkowaną odmianą alotropową – B2. Od strony faz bogatych w 
żelazo zakres jego występowania ograniczony jest jedynie przez  -Fe (do kilku procent zawar-
tości aluminium i do ok. 11% zawartości chromu). Układ wykazuje bogatą różnorodność faz w 
narożniku aluminium, gdzie w równowadze termodynamicznej znajdują się takie fazy mię-
dzymetaliczne jak: FeAl2, Fe2Al5, FeAl3, Al4Cr oraz Al9Cr4. Jest to wynikiem podobnego 
zróżnicowania w wysokoaluminiowych stopach dwuskładnikowych Al-Cr (Rys. 3b) oraz Fe-Al 
(Rys. 1), a także ze stosunkowo niskiej rozpuszczalności żelaza w tychże fazach. W niższych 
temperaturach jedynie w fazie AlCr2 do 25% atomów chromu może być zastąpionych przez 




Rys. 2. Przekrój izotermiczny układu Fe-Al-Cr w temperaturze 1000°C [26]. 
W zależności od temperatury i koncentracji poszczególnych składników, roztwór stały   
przyjmuje jeden z trzech typów struktur: A2, B2 lub L21 (trójskładnikowy odpowiednik struk-
tury D03) przy czym jak wykazano w [27] dodatek chromu znacznie podwyższa 
temperaturowy zakres stabilności jego uporządkowanych odmian alotropowych (B2 i L21). 
  
Rys. 3. Dwuskładnikowe układy fazowe a) Fe-Cr [28] oraz b) Al-Cr [29]  
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Ze względu na wysoką kruchość wielce niepożądaną fazą w stopach z omawianego 
układu jest faza   występująca w okolicach 46% wag. chromu, poniżej temperatury 830°C 
(Rys. 3a). W temperaturze 600°C, w układzie trójskładnikowym Fe-Al-Cr zakres jej występo-
wania rozszerza się do ok. 5% wag. aluminium [30]. 
2.2.1.1.2 Układ Fe-Al-Ni 
Zainteresowanie materiałami na bazie faz międzymetalicznych z układu Al-Ni (Rys. 4a) 
wynika z ich korzystnych właściwości mechanicznych. Obecność w układzie termoelastycznej 
przemiany martenzytycznej      (B2 L10) czyni owe stopy atrakcyjnym materiałem także 
na stopy z pamięcią kształtu [31]. Dodatek żelaza, a w szczególności stopowanie nieuporząd-
kowanymi roztworami stałymi   bogatymi w żelazo i fazami  -Fe pozwala na znaczne 
zwiększenie plastyczności tych stopów w temperaturze pokojowej [32]. 
  
Rys. 4. Dwuskładnikowe układy fazowe a) Al-Ni [33] oraz b) Fe-Ni [34] 
Podobnie jak w przypadku układu potrójnego z chromem, także w tym przypadku, naj-
większe zróżnicowanie ma miejsce w narożniku aluminium. Z kolei wysoka rozpuszczalność 
niklu w roztworach żelaza (w wyższych temperaturach – Rys. 4b) wpływa na duży zakres wy-
stępowania i małą ilość faz od strony stopów ubogich w aluminium, gdzie w temperaturze 





Rys. 5. Przekrój izotermiczny układu Fe-Al-Ni w temperaturze 950°C [35]. 
2.2.1.2 Charakterystyka struktury A2 oraz nadstruktur D03 i B2.  
Struktura A2 jest strukturą regularną, przestrzennie centrowaną, typową dla nieupo-
rządkowanego roztworu aluminium w żelazie z przypadkowym rozkładem obu składników w 
węzłach komórki elementarnej (Rys. 6a).  
   
Rys. 6. Struktury krystalograficzne typu a) A2 b) D03 (litery w indeksie dolnym oznaczeń poszczególnych symboli oznaczają rodzaj podsieci) 
oraz c) B2. 
Szczegóły krystalograficzne struktury A2, podobnie jak pozostałych dwóch omówionych 
w niniejszym rozdziale – D03 oraz B2, przedstawione zostały w tabeli 1. Nadstruktury D03 i B2 
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są pochodnymi struktury A2. W nadstrukturze D03 (rys. 6b) o składzie Fe3Al, wyróżnia się trzy 
podsieci, oznaczone jako: 
A – wierzchołki pierwotnej komórki elementarnej (atomy żelaza) 
B – połowa węzłów centrujących (atomy żelaza) 
C – połowa węzłów centrujących (atomy aluminium) 
W przypadku idealnego uporządkowania atomy żelaza i aluminium w podsieciach B i C 
są ułożone naprzemiennie (jak na rysunku 6b). Nadstruktura B2 (Rys. 6c) stechiometrycznej 
fazy międzymetalicznej FeAl, składa się z dwóch wzajemnie przenikających się podsieci, ob-
sadzonych atomami żelaza i aluminium. 
Tab. 1. Szczegóły krystalograficzne struktur A2, D03 oraz B2. 
 
A2 D03 B2 
typ W (wolfram  ) BiF3 CsCl 
grupa przestrzenna Im3m Fm3m Pm3m 
symbol Pearsona cI2 cF16 cP8 
liczba atomów w komórce 
elementarnej  




16 (12Fe + 4Al) 
 
0,0,0 ½,½,½ ½,½,0↺ 
0,0,½↺ ¼,¼,¼ ¼,¼,¾↺ 
¾,¾,¼↺ ¾,¾,¾ 
2 (1Fe + 1Al) 
 
0,0,0 ½,½,½ 
I liczba koordynacyjna 8  podsieć B (Fe): 4Fe + 4Al 
 podsieć C (Fe) i D (Al): 8Fe 
 podsieć Fe: 8Al 
 podsieć Al: 8Fe 
II liczba koordynacyjna 6  podsieć B (Fe):  6Fe 
 podsieć C (Fe):  6Al 
 podsieć D (Al):  6Fe 
 podsieć Fe: 6Fe 
 podsieć Al: 6Al 
  
Niezależnie od uporządkowania i zawartości aluminium poślizg w Fe3Al i FeAl realizuje 
się, tak jak to ma miejsce w strukturze  -Fe (A2) – przez ruch superdyslokacji najczęściej zło-
żonej z dyslokacji cząstkowych a<111>, połączonych granicą antyfazową w płaszczyznach 
{110}. W D03 superdyslokacja składa się z 4 dyslokacji częściowych połączonych dwoma ty-
pami granic antyfazowych charakteryzowanych przez wektory przemieszczenia: a'/4<111> 
(pierwsza strefa koordynacyjna) oraz a'/2<111> (druga strefa koordynacyjna) gdzie a' jest pa-
rametrem sieci komórki elementarnej. Superdyslokacja struktury B2 składa się z dwu 
dyslokacji cząstkowych o wektorach a/2<111> [2,36]. 
2.2.1.3 Defekty punktowe w nadstrukturach D03 i B2 
Ze względu na sposób, w jaki defekty mogą być generowane, rozróżnia się dwa rodzaje 
defektów punktowych: strukturalne (constitutional) – wynikające z odchylenia od składu ste-
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chiometrycznego, oraz termiczne – związane z podwyższoną temperaturą układu. Jak wia-
domo idealne uporządkowanie występuje jedynie dla składu stechiometrycznego w 
temperaturze 0 K. Odchylenie od stechiometrii lub podwyższenie temperatury, powoduje 
wzrost entropii kryształu, co wiąże się z generacją różnego rodzaju defektów punktowych. O 
ile w czystych metalach i ich nieuporządkowanych roztworach osiągnięcie minimum energii 
swobodnej możliwe jest poprzez generację wakansów, w fazach międzymetalicznych dojście 
do równowagi możliwe jest również na drodze zmniejszenia stopnia uporządkowania. Wów-
czas atomy nadmiarowe zajmują węzły podsieci drugiego składnika tworząc defekty typu 
atom antypołożeniowy (ASD – anti-site defect). Konkurencja pomiędzy dwoma procesami 
tworzenia defektów może prowadzić do tworzenia złożonych typów defektów, między innymi 
wakansu związanego z atomem antypołożeniowym. W niestechiometrycznych fazach o struk-
turze B2 ponadprzeciętną ilość wakansów wiązano z obecnością właśnie wakansów 
strukturalnych [37]. Jednak wyniki badań zaprezentowane w pracach [38,39] praktycznie wy-
kluczyły istnienie tego typu wakansów. Jest to związane ze znacznie niższą energią tworzenia 
defektów typu ASD, w porównaniu do energii tworzenia wakansów. Do podobnych wniosków 
doszli autorzy pracy [40,41] analizując fazy międzymetaliczne o strukturze D03 – co skłania do 
stwierdzenia, iż jedynymi defektami strukturalnymi są: 
• w strukturze B2 - nadmiarowy atom żelaza w pozycji węzłowej aluminium Fe-
ASD (Fe anty-site-defect; składy podstechiometryczne) lub nadmiarowy atom 
aluminium w pozycji węzłowej żelaza AlASD (Al anti-site-defect; składy nadste-
chiometryczne), 
• w strukturze D03 – nadmiarowy atom antypołożeniowy aluminium w węzłach 
żelazowych podsieci C (AlASD) lub nadmiarowy atom antypołożeniowy żelaza w 
węzłach aluminiowych podsieci D (FeASD) 
Wzrost entropii kryształu powodowany jest również przez podwyższoną temperaturę. 
Wakanse generowane na tej drodze są zatem wakansami termicznymi (w odróżnieniu od wa-
kansów strukturalnych), zaś ich koncentracja znacząco wzrasta wraz z temperaturą. 
Stosunkowo niska energia tworzenia ( 1eV) oraz wysoka energia migracji (od 0.5 eV dla 25% 
at. Al do 1.2 eV dla 40% at. Al) sprzyja ich utrzymywaniu w stopach Fe-Al, szybko chłodzonych 
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z wysokiej temperatury [42, 43]. Skłonność stopu do przetrzymywania przechłodzonych wa-
kansów, nawet w procesie homogenizacji, jest tym wyższa, im wyższa jest zawartość 
aluminium. Sytuacja ta jest zaprezentowana na rysunku 7a [42], gdzie wykreślona została in-
tensywność składowej widma związanej z anihilacją pozytonów w defektach w funkcji 
koncentracji aluminium. Jak twierdzą autorzy, wysoka koncentracja wakansów, mimo wy-
grzewania w okolicach przemiany fazowej, nie jest skuteczną metodą ich eliminacji. 
Powodem jest już ich wysoka koncentracja równowagowa w temperaturze wygrzewania. 
Obliczenia ab-initio struktury elektronowej w pracy [44] wykazały istnienie trzech kon-
kurujących ze sobą typów defektów w fazie wysokoaluminiowej (koncentracje aluminium 
>40% at.): wakansu żelazowego, antypołożeniowego atomu żelaza w podsieci aluminium oraz 
antypołożeniowy atom aluminium w podsieci żelazowej. Zależność każdego z tych defektów 
od zawartości aluminium przedstawia rysunek 7b. 
  
Rys. 7. a) Zależność intensywności anihilacji w defektach w zależności od koncentracji aluminium w temperaturze 300 K [42] b) Wykres 
zależności koncentracji wakansów oraz dwóch typów defektów ASD od zawartości aluminium [45]. 
Z kolei obliczenia teoretyczne poparte eksperymentalnie wyznaczonymi czasami życia 
pozytonu [46,47] wykazały, iż dominującymi typami defektów w strukturze B2, w zakresie 
koncentracji powyżej ok. 36% at. Al (zakres, w którym nie występuje już struktura D03) w za-
leżności od temperatury przechładzania, są: defekt potrójny TDFe-A (dwa wakanse na 
kierunku <100> i związany z nimi atom żelaza w podsieci aluminium; obszar       w układzie 
równowagi fazowej z rysunku 1) oraz pojedynczy wakans w podsieci żelazowej (obszar      ). 
Autorzy prac [42, 43] sugerują natomiast, iż to defekt potrójny byłby defektem niskotempe-
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raturowej (     ) zaś diwakans – wysokotemperaturowej odmiany struktury B2 (     ). W 
wymienionych pracach, jak i w pracy [44], ze względu na wysoką energię tworzenia wyklu-
czone zostało występowanie wakansów aluminiowych.  
Haraguchi i inni [48] na podstawie badań z wykorzystaniem poszerzenia dopplerow-
skiego anihilującego pozytonu podaje zależność typu występującego defektu od temperatury 
i koncentracji aluminium dla faz wysokoaluminiowych. Zaproponowany rozkład określonych 
typów defektów przedstawia rysunek 8. 
 
Rys. 8. Typy występujących defektów w strukturze B2 w zależności od 
koncetracji aluminium i temperatury [48]. 
Wyniki są zgodne z poprzednio wspomnianymi analizami ([44,46]): wakans żelazowy i defekt 
potrójny TDFe-A są defektami dominującymi dla składów podstechiometrycznych FeAl przy 
czym defekt potrójny może być zastąpiony przez diwakans żelazowy. Ponadto w wysokich 
temperaturach i dla składów bogatych w aluminium możliwy jest także diwakans w obu pod-
sieciach: wakans żelazowy związany z wakansem aluminiowym. W przypadku stopów na 
osnowie faz międzymetalicznych z zakresu koncentracji aluminium 23-36% at. (zakres wystę-
powania fazy D03 w temperaturze pokojowej) określenie typu defektów wciąż wymaga 
dogłębnej analizy. Trudność przede wszystkim wynika z różnorodności otrzymywanych struk-
tur w zależności od szybkości chłodzenia stopu. Jak wynika z układu równowagi fazowej (Rys. 
1), faza D03 pozostaje w równowadze maksymalnie do temperatury 552°C. Powyżej tempera-
tury przemiany, fazą równowagową jest zdefektowana faza B2. W jeszcze wyższych 
temperaturach (800°C) jest to faza A2. Szybkość chłodzenia, temperatura hartowania i ewen-
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tualna późniejsza obróbka termiczna mają zatem decydujący wpływ na udział poszczególnych 
faz w wynikowym stopie a co za tym idzie, również udział typów defektów charakterystycz-
nych dla danej fazy. W związku z tym, stopy hartowane z obszaru fazy A2 powinny 
eksponować duży udział tej właśnie fazy z typowymi dla niej defektami. Badania czasów życia 
pozytonów [46], przeprowadzone na stopach około stechiometrycznych Fe3Al, poddanych 
różnym szybkościom chłodzenia, wykazały brak wakansów typowych dla uporządkowanej fa-
zy D03. Niemniej jednak widma dla wygrzewanych próbek o składzie stechiometrycznym, 
hartowanych z obszaru A2 a następnie wygrzewanych przez miesiąc w temperaturze 410°C, 
wykazywały istnienie defektów o niskiej koncentracji. Jedynymi zatem wakansami lub kom-
pleksami defektów punktowych obecnych w stopach na osnowie Fe3Al są defekty 
wysokotemperaturowe, pochodzące od zdefektowanej fazy B2 lub nieuporządkowanej fazy 
A2. 
Koncentracja i typ obecnych defektów termicznych zależy, jak już wspomniano od tem-
peratury. Jest to związane z entropią tworzenia i entalpią migracji poszczególnych defektów. 
Im wyższa entropia tworzenia defektu punktowego, tym wyższe temperatury występowania 
danego defektu. W przypadku czystych metali, koncentracja równowagowa    dana jest wzo-
rem [49]: 
        
  
     
     
 
   
  (1) 
gdzie:   
  – energia aktywacji,   
  – objętość defektu,   
  – entropia tworzenia poje-
dynczego wakansu w czystym metalu,   – ciśnienie,   – temperatura,    – stała Boltzmana. 
W przypadku stopów wartości energii tworzenia i objętości przybliżane są przy pomocy bar-
dziej skomplikowanych modeli ze względu na mało charakterystyczne zależności 
temperaturowe, w dodatku nie dające się łatwo uogólnić dla różnych związków. Dlatego sto-
py charakteryzowane są przez efektywne wartości energii tworzenia i objętości defektów. 
Przykładowo dla dwu- i trójskładnikowych stopów na osnowie faz międzymetalicznych o 
strukturze B2 jednym z takich przybliżeń jest model zaproponowany w pracy [50]. Próby 
oszacowania tych wartości w przypadku stopów z układu Fe-Al do 50% at. koncentracji alu-
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minium dokonane zostały w ramach szeregu badań, zaś wyniki skompletowano w pracy [49] 
(Tab. 2). 
Tab. 2. Efektywne entalpie tworzenia i objętości defektów w poszczególnych fazach w zależności 
od koncentracji aluminium (DB oznacza spektroskopię poszerzenia dopplerowskiego, DIDI – 
dylatometrię różnicową, Ab-initio – obliczenia ab-initio; na podstawie danych zebranych w [49]). 
Zawartość Al 
[% at.] 
Struktura     
  
[eV] 












a-Fe 1.89 ± 0.1 
 
PALS [53] 
7 A2 1.41 ± 0.06 0.88 ± 0.1 (1123 K) PALS [54] 
 
A2 1.37 ± 0.08 
 
DB [55] 
23.7 A2 1.18 ± 0.04 
 
PALS [56] 


















B2 0.84 ± 0.05 
 
PALS [57] 
















0.74 ± 0.06 (810 K) DB [49] 








1.21 ± 0.09 (770 K) DB [42] 
36 B2 1.00 
 
DIDI [58] 
















1.41 ± 0.20 (740 K) DB [49] 
39 B2 0.98 ± 0.07 
 
PALS [59] 












1.43 ± 0.12 (748 K) DB [54] 
42 B2 1.42 ± 0.04 
 
PALS [42] 
43 B2 0.92 
 
DIDI [58] 















     
2.2.1.4 Właściwości mechaniczne wybranych faz międzymetalicznych z układu Fe-Al 
Jak już wspomniano, jednym z czynników hamujących wykorzystanie materiałów na 
osnowie faz międzymetalicznych z układu Fe-Al jest ich niska plastyczność w temperaturze 
pokojowej, przez co stopy te praktycznie nie nadają się do obróbki plastycznej na zimno. 
Przyjmuje się, iż głównymi przyczynami niskiej plastyczności są: 
• kruchość środowiskowa 
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• niska wytrzymałość kohezyjna granic ziaren, 
• umocnienie wakansami termicznymi. 
Wiele uwagi poświęcono kruchości w środowisku wilgotnym, związanej z łatwością re-
akcji atomów aluminium z cząsteczkami pary wodnej, w trakcie której powstający atomowy 
wodór wnika w głąb struktury penetrując obecne w niej pęknięcia i przyczyniając się do ich 
propagacji [3 i referencje tamże]. Ponadto atomowy wodór sprzyja tworzeniu dyslokacji 
<100> promując tym samym łupliwość śródkrystaliczną. W przypadku składów stechiome-
trycznych Fe3Al i FeAl o wysokim stopniu uporządkowania, główną przyczyną wysokiej 
kruchości jest niska wytrzymałość kohezyjna granic ziaren, gdzie dominuje pękanie między-
krystaliczne. Na rysunku 9a, poza wpływem środowiska, widoczny jest wpływ koncentracji 
aluminium (wydłużenie w próżni) – po przekroczeniu ok. 27% at. aluminium, wydłużenie ma-
leje wraz zawartością tego pierwiastka aż do osiągnięcia składu stechiometrycznego FeAl.  
Zaobserwowano również, iż zarówno w wysokich jak i niskich temperaturach badania, 
wpływ środowiska na własności mechaniczne obniża się. Jedną z hipotez świadczących o 
ujemnym wpływie wysokiej temperatury na reakcyjność środowiskową jest tworzenie się na 
powierzchni materiału ochronnej powłoki tlenku aluminium, przeciwdziałającej penetracji 
atomowego wodoru w głąb próbki. W temperaturach niższych niż pokojowa natomiast, male-
je reaktywność aluminium [36]. Do umocnienia wakansami termicznymi dochodzi między 
innymi w stopach hartowanych czy wygrzewanych w wysokich temperaturach. Długie wy-
grzewanie pozwala jednak w pewnym stopniu na ograniczenie koncentracji defektów a w 





Rys. 9. a) Wpływ środowiska na wydłużenie stopów w zależności od koncetracji aluminium. (Dane zebrane przez [2], referencje tamże) 
b) Wpływ koncentracji aluminium i różnej obróbki termicznej na twardość [60] (Linie zostały poprowadzone dla zwiększenia 
czytelności) 
Na rysunku 9b przedstawiona została zależność mikrotwardości od koncentracji aluminium w 
stopach poddanych różnym obróbkom termicznym, mającym na celu zmniejszenie ilości wa-
kansów. Dane zostały uzyskane w pracy [60] dla próbek wygrzewanych przez 30 minut w 
temperaturze 1000°C a następnie poddanych hartowaniu lub wolnemu studzeniu. Wolno 
studzone próbki poddano dodatkowemu wygrzewaniu w 400°C przez 118 godzin. Próbki har-
towane w wodzie, gdzie spodziewana jest największa ilość przechłodzonych wakansów, 
wykazały największą twardość. Zaś najmniejszą twardość zaobserwowano w próbkach pod-
danych dodatkowemu wygrzewaniu, co pozwala sądzić, iż również najwięcej wakansów 
zostało wyeliminowanych. Ponadto z rysunku 9b wynika, iż poza obróbką termiczną, na 
twardość i pośrednio ilość defektów ma wpływ także koncentracja aluminium – im większa, 
tym wyższa zdolność utrzymywania przechłodzonych wakansów. 
Przez lata, stopy na osnowie faz międzymetalicznych z układu Fe-Al uważano za niety-
powe w porównaniu z fazami innych układów, które posiadając podobne własności, w 
przeciwieństwie do układu Fe-Al wykazywały wyraźną anomalię dotyczącą granicy plastycz-
ności. Stosunkowo niedawne badania ujawniły także w tym układzie podobną anomalię, 
widoczną jednakże jedynie w stopach poddanych odpowiednio długiej homogenizacji. Pod-
czas gdy w klasycznych stopach, granica plastyczności regularnie maleje wraz ze wzrostem 
temperatury, tutaj w pewnym zakresie temperatur wartość ta pozostaje stała bądź dochodzi 




Rys. 10. Temperaturowa zależność granicy plastyczności dla 
wybranych składów faz międzymetalicznych B2-FeAl [16] 
Do tej pory nie jest pewne, jaki mechanizm jest odpowiedzialny za powstawanie 
wspomnianej anomalii. Chociaż wiadomo, iż poślizg odbywa poprzez ruch dyslokacji <111>, 
charakter bariery i jej powstawanie, utrudniającej ów poślizg, nie jest znany. Przeprowadzone 
badania pozwoliły wysunąć kilka hipotez na temat mechanizmu kotwiczenia dyslokacji, mię-
dzy innymi przez: 
• zmianę struktury dyslokacji poprzez rozpad superdyslokacji <111> na mniej mo-
bilne dyslokacje cząstkowe <100> [61, 62, 63], 
• wspinanie superdyslokacji <111> spowodowany migracją wakansów termicz-
nych do jej rdzeni [64, 65], 
• poślizg poprzeczny pomiędzy {110}, {112} i innymi płaszczyznami poślizgu [66, 
67, 68, 69], 
• relaksację granic antyfazowych superdyslokacji na sąsiednie płaszczyzny pośli-
zgu [66, 70], 
• umocnienie wakansami termicznymi (model George'a-Baker'a) [16, 17, 19, 71]. 
Ponieważ w stopach niepoddanych wygrzewaniu, gdzie anomalia nie jest obserwowa-
na, jedynie stopy które osiągnęły równowagę termodynamiczną w danej temperaturze, 
wykazują umocnienie wraz ze wzrostem temperatury. Sugeruje to, iż umocnienie jest raczej 
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wynikiem stanu materiału niż termicznie aktywowanych mechanizmów, takich jak dysocjacja 
superdyslokacji, wspinanie, poślizg poprzeczny czy relaksacja granic antyfazowych, będących 
efektem już istniejącego umocnienia [17,19]. Ponadto, za pomocą próby ściskania w tempe-
raturze występowania anomalii oraz badań DTA przemiany D03↔B2, wykazano, iż na 
zachowanie granicy plastyczności nie ma wpływu stopień uporządkowania [20]. Na podsta-
wie badań twardości stopów FeAl, przeprowadzonych w pracy [21], oraz danych 
literaturowych dotyczących energii entalpii tworzenia wakansów w poszczególnych struktu-
rach układu Fe-Al, Morris i współpracownicy ([17], referencje tamże) ponownie 
przeanalizowali mechanizmy odpowiedzialne za anomalię granicy plastyczności. Rezultaty tej 
analizy pozwoliły potwierdzić przypuszczenia dotyczące niezależności anomalii od stopnia 
uporządkowania.  
Morris i inni [18] w analizie danych zebranych przez różnych autorów i na podstawie 
badań przeprowadzonych w pracy własnej, sugerują, iż za umocnienie odpowiedzialne są w 
głównej mierze wakanse termiczne, które migrując do dyslokacji, tworzą pustki zmniejszające 
mobilność poszczególnych jej segmentów. Autorzy opierają się między innymi na modelu 
umocnienia roztworowego Fleischera [72] zaadaptowanym po raz pierwszy przez Changa w 
pracy [21] do umocnienia wakansami, za pomocą którego wiążą twardość ( ) z koncentracją 
wakansów ( ): 
           (2) 
gdzie   – stała,   – moduł sprężystości,   – stała, której wartość została oszacowana 
na poziomie 0.038, bliskiej wartości spodziewanej dla silnego umocnienia roztworowego [18]. 
Wadą koncepcji umocnienia wakansami termicznymi jest brak szczegółowego wyjaśnienia 
dotyczącego roli wakansów w mechanizmie umocnieniowym. Przypuszcza się, iż superdyslo-
kacja <111> absorbując wakanse rozpada się na różniące się ruchliwością dyslokacje 
cząstkowe <101> i <010>.  
W pracy [17] na podstawie analizy zmienności koncentracji defektów w stopach wy-
grzewanych w różnych temperaturach zasugerowano, iż istotnym czynnikiem sterującym 
zachowaniem granicy plastyczności w stopach na osnowie Fe3Al może być umocnienie wa-
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kansami termicznymi. Teorii tej sprzyja zaobserwowana temperatura anomalii granicy pla-
styczności, podobna jak w przypadku stopów na osnowie FeAl, a także podobne 
charakterystyki rozpadu superdyslokacji <111>. Tym ciekawsze są zatem wyniki badań uzy-
skane w pracy [22] dotyczące stopów na osnowie Fe3Al. O ile w stopach o koncentracjach 
aluminium powyżej 35% at., nie zaobserwowano znacznych różnic w przebiegu granicy pla-
styczności między próbkami mierzonymi w temperaturze podwyższonej a próbkami 
hartowanymi z tych samych temperatur, w przypadku stopów z zakresu koncentracji 20-30% 
at. Al takie różnice wystąpiły zgodnie z wykresami zaprezentowanymi na rysunku 11, w 
szczególności dla składów nadstechiometrycznych. Ponadto zauważalne są różnice w tempe-
raturowej zależności pomiędzy próbkami nad- i podstechiometrycznymi. 
  
Rys. 11. Temperaturowa zależność granicy plastyczności dla wybranych składów faz międzymetalicznych [22] a) próbki mierzone 
w temperaturze badania b) próbki hartowane z temperatury badania, mierzone w temperaturze pokojowej.  
W przypadku stopu podstechiometrycznego istnieje zgodność co do temperatury ano-
malii w próbce mierzonej zarówno in-situ jak i hartowanej z tej temperatury. Maksimum 
granicy plastyczności przypada w 510°C. Gwałtowny wzrost jej wartości przypada tuż po 
przejściu do obszaru dwufazowego  +D03. Jeśli zaś chodzi o stop nadstechiometryczny, dzia-
łanie temperatury wydaje się mieć całkowicie odwrotny skutek w próbkach hartowanych i 
mierzonych w temperaturze hartowania – w pierwszych, w temperaturze 600°C przypada 
minimum granicy plastyczności, natomiast w drugich – maksimum. W związku z tym, zdaniem 
autorów, w stopach podstechiometrycznych Fe3Al za wzrost granicy plastyczności odpowie-
dzialne jest przede wszystkim umocnienie wydzieleniowe cząstkami fazy  , zaś w obszarze 
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jednofazowym przy tej stechiometrii, jak również w stopie nadstechiometrycznym, główną 
rolę odgrywa stopień uporządkowania. Odwrotne zachowanie granicy plastyczności w przy-
padku stopów nadstechiometrycznych badanych in-situ a hartowanych przypisano różnym 
strukturom dyslokacji w fazach D03 i B2.  
Nadal jednak trwa dyskusja pomiędzy badaczami odnośnie zachowania granicy pla-
styczności w tych stopach. Wciąż nie jest pewne czy w całym zakresie koncentracji aluminium 
obowiązuje jeden główny mechanizm umocnienia odpowiedzialny za anomalię granicy pla-
styczności czy jednak w zależności od koncentracji aluminium, różne mechanizmy w różnym 
stopniu biorą udział w umocnieniu wypadkowym. Przesłanki płynące z badań twardości sto-
pów z zakresu koncentracji aluminium 28-40% at., przeprowadzonych w pracy [23] dowodzą, 
iż w obszarze występowania struktury D03, umocnienie wakansami termicznymi nie jest do-
minującym mechanizmem umocnieniowym, lecz zmniejsza się wraz ze spadkiem zawartości 
aluminium. Zgodnie z powyższym, teoria wakansów termicznych dotycząca anomalii granicy 
plastyczności z obszaru struktury B2, prawdopodobnie nie może być rozszerzona na obszar 
występowania struktury D03. 
Precyzyjny pomiar parametru sieci przeprowadzony w pracach [73, 74] ujawnił, iż gene-
racja wakansów termicznych, mających brać udział w anomalnym umocnieniu, występuje 
powyżej temperatury, w której do anomalii dochodzi. Fakt ten czyniłby model umocnienia 
wakansami termicznymi mało prawdopodobnym zarówno w obszarze nadstruktury B2 jak i 
D03. 
2.2.1.5 Rola dodatków stopowych 
Wprowadzanie do stopów na osnowie faz międzymetalicznych dodatków stopowych, 
podobnie jak w przypadku materiałów klasycznych, ma na celu wpływanie na własności za-
równo mechaniczne (m.in. wytrzymałościowe, plastyczne) jak i fizyczne (m.in. magnetyczne, 
elektryczne). Ponieważ fazy te charakteryzują się niską wytrzymałością w podwyższonych 
temperaturach, sterowanie składem chemicznym rokuje postęp w ich wykorzystaniu jako 
materiałów konstrukcyjnych w wyższym zakresie temperatur. W zależności od ilości zastoso-
wanego pierwiastka stopowego, rozróżnia się makrododatki, mogące wpływać na charakter 
wiązań czy równowagę fazową i mikrostrukturę stopu, oraz mikrododatki pełniące w trakcie 
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procesu krystalizacji funkcję modyfikatorów zmieniających strukturę pierwotną czy usuwają-
cych zanieczyszczenia. 
Jednym z efektów wprowadzania dodatków stopowych jest uruchamianie jednego z 
kilku możliwych mechanizmów umocnienia, związanych ze stopniem rozpuszczalności dane-
go dodatku w odpowiedniej temperaturze. Praktycznie nieograniczoną rozpuszczalność w 
zakresie koncentracji aluminium do ok. 50% at. Wykazuje chrom zarówno w fazie   jak i  2 
(struktura B2; Rys. 2), w związku z czym, w przypadku chromu przeważa umocnienie roztwo-
rowe. Podobna sytuacja dotyczy takich pierwiastków jak Si, V, Mn, Co, Ni, Cu i Zn.  
W innych układach potrójnych ograniczona rozpuszczalność pierwiastków stopowych 
może prowadzić do umocnienia niekoherentnymi wydzieleniami faz międzymetalicznych, na 
przykład faz Laves’a, jak to ma miejsce w przypadku Ti, Zr, Nb i Ta. Dobrym tego przykładem 
jest układ potrójny Fe-Al-Zr, gdzie w temperaturze 1000°C w równowadze z fazami układu Fe-
Al pozostają: wspomniana faza Laves’a (powyżej 20% at. Zr i poniżej 50% at. Al) oraz tetrago-
nalna faza τ1 – (Fe,Al)12Zr (Rys. 12a). Również w stopach z molibdenem występuje 
umocnienie niekoherentnymi cząstkami wydzieleń (Rys. 12b). Zastosowanie dodatku węgla 
daje możliwość umocnienia węglikami, w szczególności kubiczną fazą K (Fe3AlC), mającymi 
tendencję do wydzielania na granicach ziaren. Zakres występowania potencjalnych faz wy-
dzieleń zaprezentowany został na Rys. 12c. 
Chociaż w przypadku układów z ograniczoną rozpuszczalnością zwykle dominuje umoc-
nienie wydzieleniami cząstek niekoherentnych z osnową Fe-Al, możliwe jest także 
umocnienie dzięki wydzieleniom faz koherentnych. Sytuacja ta ma miejsce w przypadku nie-
znacznego niedopasowania sieci wydzieleń i osnowy, na przykład między nieuporządkowaną 
fazą   układu Fe-Al (struktura A2) a wydzieleniami NiAl (struktura B2) w układzie potrójnym 
Fe-Al-Ni poniżej temperatury 1200°C [75]. Podobny charakter wydzieleń zaobserwowano w 
układzie potrójnym Fe-Al-Ti, gdzie uzyskano mikrostrukturę złożoną z dwóch koherentnych 
faz A2 i L21 (trójskładnikowy odpowiednik fazy D03; Rys. 12d). 
Inną możliwością umocnienia stopów z układu Fe-Al jest ich uporządkowanie w wyż-
szych temperaturach. W przypadku faz międzymetalicznych z tego układu efekt ten uzyskuje 
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się poprzez rozszerzenie zakresu temperaturowego fazy D03. Wykazano, iż im większa różnica 
w promieniach atomowych między pierwiastkiem stopowym a zastępowanym atomem żela-
za, tym efektywność takiego zabiegu jest wyższa.  
  
  
Rys. 12. Wycinki izotermicznych (1000°C) przekrojów układów potrójnych a) Fe-Al-Zr [76] b) Fe-Al-Mo [77] c) Fe-Al-C [78] d) Fe-Al-Ti [79] 
Na przeszkodzie jednak stoi ograniczona rozpuszczalność większości pierwiastków spełniają-
cych podany wymóg. Zatem na tej drodze możliwy jest tylko niewielki wzrost temperatury 
przemiany D03↔B2. Najlepszy efekt uzyskano przy zastosowaniu dodatku tytanu dla składu 
Fe2TiAl [80]. Dzięki stosunkowo wysokiej rozpuszczalności tego pierwiastka (do 20% at.), uzy-
skano temperaturę przemiany L21↔B2 (D03↔B2) na poziomie 1215°C (dla porównania, w 
układzie Fe-Al do przemiany dochodzi w okolicach temperatury 550°C). Wzrost temperatury 
przemiany odnotowano również w przypadku dodatku chromu [81]. Z podwyższeniem tem-
peratury przemiany często wiąże się również podwyższenie maksymalnej temperatury 
anomalii granicy plastyczności. 
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W pracy [82] został określony wpływ wybranych dodatków stopowych na mikrotwar-
dość stopów na bazie faz międzymetalicznych Fe49Al (Rys 13a). Stosowano 1% dodatku 
różnych pierwiastków. Jedynie dodatek niklu i tytanu wykazał znaczny wzrost mikrotwardo-
ści. W przypadku tytanu wzrost ten przyporządkowano wydzieleniom cząstek innej fazy, niklu 




Rys. 13. Wyniki badań mikrotwardości. A) Stopy Fe49Al1X b) Stopy Fe45Al5X. X – dodatek stopowy jak na odpowiednim wykresie. (Wykresy 
sporządzone na podstawie danych z pracy [82]) 
Dodatek 5% do stopów z tego samego układu z zawartością 45% at. aluminium nie po-
wodował już tak znaczących różnic jak w przypadku 1% dodatku. Nadal jednak największą 
mikrotwardość wykazywał stop z dodatkiem niklu (Rys 13b). We wszystkich przypadkach sto-
py chłodzone w powietrzu odznaczały się znacznie większą mikrotwardością niż analogiczne 
stopy wygrzewane przez 120 godzin w temperaturze 400°C. 
Ponieważ na właściwości mechaniczne wpływa stopień uporządkowania, ważna jest in-
formacja o preferencji obsadzania różnych typów węzłów. Wiadomo, iż na preferencyjność 
obsadzeń wpływa ilość stosowanej domieszki jak i struktura osnowy. Także poziom zdefek-
towania odgrywa niebagatelną rolę, co stwierdzono w przypadku dodatku chromu. Autorzy 
większości prac ([83, 84, 85, 86, 87, 88]) sugerują, iż w stopach z układu FeAl o strukturze B2, 
podsiecią obsadzaną przez atomy chromu najczęściej jest podsieć aluminiowa, czego bilans 
energetyczny jest korzystniejszy mimo jednoczesnego tworzenia defektu FeASD [83]. Z kolei 
w pracy [82] wyznaczono praktycznie jednakowe prawdopodobieństwo obsadzeń zarówno 
podsieci aluminiowej jak i żelazowej w stopach FeAl bogatych w aluminium (Fe50Al5Cr oraz 
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Fe50Al1Cr). Stoi to niejako w zgodzie z wynikami obliczeń zaprezentowanymi w pracy [89]. 
Według autorów atomy chromu, owszem zwykle zajmują podsieć aluminiową, jednak prefe-
rencyjność ta zmienia się na korzyść podsieci żelazowej w przypadku pojawienia się wakansu 
w tejże podsieci w drugiej strefie koordynacyjnej atomu domieszki. W związku z powyższymi 
obserwacjami, rozmiary atomów nie mogą być jedynym, ani nawet głównym, czynnikiem de-
cydującym o preferencyjności obsadzeń – w przeciwnym razie atomy chromu najczęściej 
obsadzałyby węzły podsieci żelazowej (promień Fe to       , zaś promień Cr –       . Dla 
porównania promień Al wynosi       ).  
Na temat obsadzeń niklu dane literaturowe podają, iż w stopach o koncentracji do 1% 
tego pierwiastka, dominującą pozycją jest pozycja aluminiowa [87]. Dane dotyczące stężeń 
wyższych sugerują pozycję żelazową jako preferencyjną [82,83,89]. Podobne zróżnicowanie w 
literaturze dotyczy faz na osnowie struktury D03. Na rysunku 14 zostały zebrane dane doty-
czące preferencyjności obsadzeń uzyskane przez różnych autorów.  
 
Rys. 14. Dane literaturowe dotyczące preferencyjnych węzłów sieci D03 i B2 
obsadzanych przez pierwiastki stopowe [83-89]. 
Wiele uwagi w literaturze zostało poświęcone wpływowi boru na właściwości faz mię-
dzymetalicznych, w szczególności faz FeAl [90, 91, 92, 93] (sugeruje się, iż skuteczność boru 
maleje wraz ze spadkiem koncentracji aluminium [14]). Już niewielki dodatek (do kilku pro-
cent at.) znacznie redukuje kruchość międzykrystaliczną dzięki jego skłonności do 
segregowania się na granicach ziaren. Sprzyja to modyfikacji charakteru pękania na bardziej 
plastyczny – śródkrystaliczny co w pracach [90, 91] przypisane zostało silnemu oddziaływaniu 
przyciągającemu między atomami boru i wakansami migrującymi do granic ziaren w wysokich 
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temperaturach (segregacja nierównowagowa), oraz silnemu oddziaływaniu odpychającemu 
pomiędzy atomami boru w temperaturach niższych (segregacja równowagowa). Bor znacznie 
poprawia kinetykę migracji wakansów, w związku z czym czas wygrzewania konieczny do re-
dukcji koncentracji wakansów ulega znacznemu skróceniu w przypadku stopów z dodatkiem 
tego pierwiastka (Rys. 15). 
 
Rys. 15. Szybkość eliminacji wakansów termicznych w stopach FeAl 
bez dodatku oraz z mikrododatkiem boru [90] 
Segregacja boru na granicach ziaren a w konsekwencji większa ich wytrzymałość skut-
kuje także podwyższeniem wytrzymałości oraz granicy plastyczności w temperaturze 
pokojowej [92]. W tej samej pracy stwierdzono redukcję wielkości ziarna w Fe45Al z dodat-
kiem 4% at. B o 91.7% w stosunku do Fe45Al bez dodatku. 
2.2.1.5.1 Rola chromu 
Już mały dodatek chromu (do 5% at.) do stopów z układu Fe-Al znacznie poprawia pla-
styczność w temperaturze pokojowej w minimalnym jedynie stopniu wpływając na ich 
właściwości korozyjne. Znaczny wzrost granic plastyczności i wytrzymałości zaobserwowano 
w Fe45Al po dodaniu 5% at. Cr [94]. Podobne działanie chromu zostało odnotowane w pracy 
[95], gdzie wzrost granicy plastyczności w Fe26Al w temperaturach powyżej 600°C został 




Rys. 16. a) Wpły dodatku chromu na granicę plastyczności w stopach Fe26Al w temperaturach 600, 700 i 800℃ [95] b) Wpły 5% at. chromu na 
zależność mikrotwardości od czasu starzenia w 300°C (na podstawie [96]). 
Z izotermicznego przekroju w 1000℃ potrójnego układu równowagi fazowej (Rys. 2) wynika, 
iż w obu przypadkach (2% at. I 4% at. chromu) działa ten sam mechanizm umocnieniowy. Dla-
tego, według autora, nie jest jasna przyczyna braku monotonicznego wzrostu wartości 
umownej granicy plastyczności jak to ma miejsce w przypadku molibdenu czy tytanu. 
Analiza dylatometryczna wraz z różnicową kalorymetrią skaningową (DSC) przeprowa-
dzone w pracy [96] sugerują, iż już kilkuprocentowy dodatek chromu stabilizuje strukturę B2 
spowalniając jednocześnie przemianę B2↔D03 w stopach Fe28Al z 2% i 5% at. Dodatkiem 
chromu. Potwierdzają to przeprowadzone w tej samej pracy badania mikrotwardości. Wzrost 
zawartości chromu wyraźnie wpływa na opóźnienie formowania się domen D03 a także 
utrudnia koalescencję granic tychże domen. Wynikiem jest nietypowy przebieg krzywej za-
leżności mikrotwardości od czasu starzenia w temperaturze 300°C (Rys. 16b). 
2.2.1.5.2 Rola niklu 
Dodatek niklu ściśle wiąże się z koncentracją wakansów w stopach z układu Fe-Al, a co 
za tym idzie z ich właściwościami mechanicznymi. Pike i współpracownicy [97] badając wpływ 
do 12% at. tego dodatku na twardość i koncentrację wakansów w stopach o zawartościach 40 
do 51% at. aluminium (Rys. 17a) dowiedli, iż nikiel przede wszystkim zwiększa twardość sto-
pów poprzez modyfikację poziomu zdefektowania. Nie ma natomiast dowodu na znaczący 
udział niklu w mechanizmie umocnienia roztworowego. Także nieznacznie zmiękczenie mate-
riału dodatkiem niklu w stanie wysokiego zdefektowania wakansami termicznymi (jak 
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sugeruje Schneibel w [98]) nie zostało potwierdzone. Została za to potwierdzona liniowa za-
leżność twardości stopów FeAl od pierwiastka koncentracji wakansów zaproponowana w 
pracy [21] (Rys. 17b). Ponadto wykazano, iż dodatek niklu w znaczny sposób utrudnia wy-
grzewanie się nierównowagowych wakansów. 
  
Rys. 17. A) Wpły dodatku niklu na koncentrację defektów w stopach o zawartości aluminium od 40do 51% at. Hartowanych z 1000 i 700°C [97] 




2.2.2 Metody wyznaczania struktury defektowej 
Defekty struktury wywierają kluczowy wpływ na własności materiału, tj. jego własności 
mechaniczne (granica plastyczności, moduł sprężystości, twardość, itp.), elektryczne, magne-
tyczne czy dyfuzyjne. Fakt ten stanowi podstawę różnorodnych technik wyznaczania 
struktury defektowej. Oczywiście nie istnieje własność materiałowa zależna wyłącznie od ro-
dzaju czy koncentracji defektów – zatem w wielu przypadkach wyodrębnienie takiego 
wpływu jest praktycznie niemożliwe, zaś uzyskiwane wyniki są obarczone dużą dozą subiek-
tywizmu. Dlatego preferowane techniki wyznaczania struktury defektowej opierają się na 
takich własnościach materiałów, które w dominującym stopniu zależą od rodzaju i koncentra-
cji defektów. Technikami tego typu, tj. technikami pośrednimi, wyznaczającymi stopień 
zdefektowania poprzez badanie zmiany pewnej własności materiałowej, są między innymi, 
techniki biorące pod uwagę ciepło właściwe [99, 100], opór elektryczny [100, 101] czy samo-
dyfuzję [102]. Warte uwagi są także bezpośrednie techniki spektroskopowe, wykorzystujące 
określone promieniowanie elektromagnetyczne, między innymi: techniki dyfrakcyjne, spek-
troskopia anihilacji pozytonów czy rzadziej stosowana w tej dziedzinie spektroskopia efektu 
Mössbauera. Wybór techniki uzależniony jest także od spodziewanej ilości, typu i wielkości 
defektów. W przypadku defektów dużych objętościowo, takich jak pęknięcia, z powodzeniem 
stosuje się techniki makroskopowe, między innymi reflektometrię różnicową czy spektrosko-
pię ultradźwiękową [103]. Charakterystyka defektów liniowych doskonale realizowana jest 
przez metody mikroskopowe, w szczególności mikroskopię elektronową [104,105]. W niniej-
szej pracy krótko omówiono klasyczne metody pośrednie zaś szerzej opisano techniki 
wyznaczania defektów punktowych metodami spektroskopowymi. 
2.2.2.1 Klasyczne metody pośrednie 
Często stosowanymi sposobami wyznaczania koncentracji defektów punktowych    są 
metody korelujące zmianę parametru sieci ze zmianami parametrów objętościowych mate-
riału. W jednej z tych metod miarą ilości defektów jest różnica w gęstościach materiału, 
wyznaczonych dwoma różnymi technikami eksperymentalnymi [106]: 
   





gdzie    oznacza gęstość obliczoną na podstawie parametru sieci wyznaczonego za pomocą 
dyfrakcji promieniowania rentgenowskiego, a    to gęstość zmierzona techniką hydrosta-
tyczną lub piknometryczną [107,108]. Metoda ta jest stosowana przede wszystkim do 
określania koncentracji wakansów termicznych, obecnych w materiale szybko schłodzonym z 
wybranej temperatury, w której uzyskano ich równowagową ilość. W fazach międzymetalicz-
nych, z układu Fe-Al, gdzie masy atomowe żelaza i aluminium różnią się w sposób zasadniczy, 
metoda ta jest niezwykle wrażliwa na dokładność określonego składu chemicznego, szczegól-
nie w okolicach składu stechiometrycznego. W związku z tym, w pracy [106] została 
dodatkowo zaproponowana poprawka redukująca błąd w wyznaczonym parametrze sieci, 
wynikający z owej niedokładności składu chemicznego. Schemat metody został zilustrowany 
na rysunku 18.  
 
Rys.18. Schemat metody wyznaczania koncentracji defektów [106]. 
W pierwszym kroku dopasowuje się zmierzone wartości eksperymentalne    oraz    za 
pomocą odpowiednich funkcji teoretycznych: 
       
 
    
 
     
 
    





       
 
    
 
     
 
    





gdzie      i      to gęstości materiału bez obecności wakansów w temperaturze 0 K,       i 
      – stałe,   – masa próbki,    – efektywna energia tworzenia wakansu,    – efektywna 
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energia aktywacji,   – temperatura z której próbkę schładzano. W następnym kroku prze-
prowadza się ekstrapolację krzywych 4 i 5 do temperatury    . Następnie krzywą 5 
przesuwa się do momentu przecięcia z krzywą 4 w     (wartość przesunięcia    
         ). Miarą koncentracji defektów w temperaturze   uwzględniającą niepewność 
składu chemicznego jest wynik równania 3 po wstawieniu do niego wartości   
  w miejsce  
 
. 
Inną metodą bazującą na badaniu reakcji materiału na podwyższoną temperaturę jest 
metoda dylatometryczna. Metoda ta uwzględnia zmiany długości materiału oraz wartości pa-
rametru sieci, wynikające z tworzenia się wakansów termicznych w kryształach z układu 




jednakowych próbek materiału w temperaturze pomiarowej T i temperaturze odniesienia 




. Równowagowa koncentracja wakansów w temperaturze T wyznaczana jest 
z zależności [58, 109]:  






   (6) 
W pracy [110] zasugerowano, iż w stopach wykazujących wysoki stopień uporządkowa-
nia, wpływ uporządkowania nie może być pominięty i do wyznaczenia koncentracji 
wakansów należy zastosować dodatkowo następującą poprawkę: 










    (7) 
gdzie    to koncentracja wakansów wyznaczona za pomocą równania (6), a     to dodatkowa 
zmiana tej koncentracji wynikająca z uporządkowania próbki. 
Innym czynnikiem fizycznym wnoszącym informację na temat poziomu zdefektowania 
materiału jest jego opór elektryczny. Z reguły Matthiessena [109] wiadomo, iż opór właściwy 
jest sumą dwóch składników: 
           (8) 
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gdzie       to opór właściwy zależny od temperatury, związany z rozpraszaniem fal elektro-
nowych na fononach sieci, zaś    to czynnik związany z zaburzeniami sieci krystalicznej, tzw. 
opór resztkowy zależny między innymi od koncentracji defektów1. W materiałach metalicz-
nych, nie wykazujących własności nadprzewodzących, opór właściwy       zmierza do zera 
przy   zmierzającym do 0, natomiast opór resztkowy pozostaje stały. Pomiar   w temperatu-
rach helowych praktycznie eliminuje udział czynnika temperaturowego. Stężenie wakansów 
jest w takim przypadku proporcjonalne do oporu elektrycznego: 
           (9) 
2.2.2.1.1 Spektroskopia mössbauerowska 
Efekt Mössbauera [111] nie jest techniką powszechnie stosowaną do wyznaczania 
struktury defektowej. Niemniej jednak w związkach zawierających żelazo (lub inny nuklid 
mössbauerowski, np. cynę) określenie konfiguracji atomowej w najbliższym otoczeniu tegoż 
nuklidu umożliwia detekcję ewentualnych zaburzeń periodyczności sieci krystalicznej. Przy-
kładowo w pracy [113] analiza widm uzyskanych dla stopów FeCr pozwoliła na detekcję 
wakansów termicznych, m. in. defektów Schottky’ego. Z kolei jeden z modeli analizy widma, 
uzyskiwanego w technice wykorzystującej efekt Mössbauera [105, 112] zakłada, iż każda faza 
w badanym materiale jest opisana przez cztery linie spektralne odnoszące się do nuklidu (rys. 
19): 
1. znajdującego się w bezdefektowym obszarze jednej z faz w materiale, charakteryzu-
jącego się pojedynczą linią spektralną o największym natężeniu, 
2. sąsiadującego z defektem FeASD (również pojedyncza linia o znacznie niższym natę-
żeniu), 
3. znajdującego się w pozycji FeASD (sytuacja reprezentowana jest przez dublet kwa-
drupolowy), 
4. w którego najbliższym otoczeniu znajduje się wakans żelazowy (także dublet kwa-
drupolowy). 
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Rys.19.Widmo mössbauerowskie rozłożone na cztery składowe odnoszące się do 
czterech założonych konfiguracji atomowych w najbliższym otoczeniu atomu żelaza. 
Dane na podstawie pracy [105]. 
2.2.2.2 Anihilacja pozytonów  
Ponieważ spektroskopia anihilacji pozytonów jest główną techniką użytą w obecnych 
badaniach, na wstępie zostaną omówione jej główne aspekty teoretyczne i metodologiczne. 
Szczegóły dotyczące techniki pomiaru czasów życia pozytonów zostaną omówione w rozdzia-
le 2.2.2.2.3.2, natomiast teoria i konkretne zastosowania związane z oddziaływaniem 
implantowanych pozytonów z defektami struktury materiałów – w rozdziałach 2.2.2.2.2 
(podstawy) oraz 2.3. 
Pozyton jest antycząstką elektronu. Posiada identyczną do elektronu masę spoczynko-
wą (           kg), spin (
 
 
), identyczny co do wartości bezwzględnej ładunek elektryczny 
(            C) oraz moment magnetyczny [114, 115]. Zarówno pozyton jak i elektron w 
warunkach izolowanych są stabilne. Jeśli jednak dojdzie do kontaktu obu cząstek, ich masa 
spoczynkowa w wyniku aktu anihilacji zostaje zamieniona na energię pary kwantów γ, roz-
chodzących się w przeciwnych kierunkach zgodnie z zasadami zachowania pędu i energii. 
          (10) 
Jeśli cząstki anihilowały w stanie spoczynku, wypadkowa suma energii rozchodzących 
się kwantów równać się musi sumarycznej masie spoczynkowej obu cząstek: 
    
            (11) 
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Pozyton, którego istnienie zostało przewidziane w 1928 roku przez Diraca [116], został 
zaobserwowany po raz pierwszy w 1932 przez Andersona w komorze bąbelkowej [117]. Już 
parę lat po tym odkryciu zostały podjęte pierwsze próby zbadania korelacji kątowych między 
kwantami anihilacyjnymi [118]. W niedługim czasie obliczenia teoretyczne [119] wskazały na 
decydujący wpływ pędu elektronu na pęd anihilującej pary a w efekcie energie anihilujących 
kwantów. Możliwe zatem stało się badanie pędów elektronów znajdujących się w badanych 
materiałach a co za tym idzie precyzyjne określenie struktury elektronowej materiału. Dalsze 
badania oddziaływań pozytonu z materią wskazały wpływ defektów na takie parametry anihi-
lacyjne jak czas życia, rozkład kątowy czy energie anihilujących kwantów, co dodatkowo 
zwiększyło obszar zastosowań technik anihilacyjnych o defektoskopię badanych materiałów. 
Zaowocowało to rozwojem różnych technik eksperymentalnych opartych o zjawisko anihilacji 
pozytonów. 
Czas życia   pozytonu jest funkcją gęstości elektronowej ośrodka, w którym pozyton się 
znajduje. Wynika to z nakładania się funkcji falowej pozytonu (funkcja gęstości pozytonu 




    
                    (12) 
gdzie:   – szybkość anihilacji ( 
 
 
,   – czas życia),    – klasyczny promień elektronu,   –
 wektor wodzący,   – prędkość światła,                      – funkcja korelacji 
uwzględniająca oddziaływanie kulombowskie między pozytonem a elektronem. Zatem im 
mniejsza gęstość elektronowa, tym czas życia pozytonu jest dłuższy. Obszarami, w których 
dochodzi do zaburzenia gęstości elektronowej są różnego rodzaju pustki, w których brakuje 
jonów czy atomów - tj. wakanse, konglomeraty wakansów oraz dyslokacje. 
2.2.2.2.1 Źródła pozytonowe 
Nowoczesne technologie wykorzystują skolimowane, monoenergetyczne wiązki pozy-
tonów otrzymane na drodze generacji par [115, 103] lub z wykorzystaniem izotopów 
radioaktywnych. W procesie kreacji par, odwrotnym do procesu anihilacji, wysokoenerge-
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tyczny kwant   przekształca się w otoczeniu ciężkiego jądra atomowego w parę elektron-
pozyton: 
         (13) 
Promieniowanie służące do kreacji par otrzymuje się zwykle w akceleratorach lub po-
przez bombardowanie termicznymi neutronami ciężkich jąder np. 113Cd. 
Innym sposobem wytwarzania wiązek pozytonów jest wykorzystywanie izotopów o 
krótkim czasie połowicznego rozpadu. Przykładowo jądro atomu miedzi 63Cu przechwytując 
neutron o wysokiej energii przechodzi w miedź 64Cu o czasie połowicznego rozpadu 12.8 h, 
który z kolei rozpadając się emituje pozytony [103]. Polichromatyczne wiązki spowalnia się 
przez zastosowanie specjalnych moderatorów natomiast kolimacja monochromatycznej już 
wiązki odbywa się z zastosowaniem odpowiednich soczewek magnetycznych. 
Ponieważ wytwarzanie wiązek pozytonów wiąże się z budową kosztownej aparatury, 
niejednokrotnie wykorzystującej reaktory atomowe i/lub akceleratory cząstek, z dużym po-
wodzeniem stosowane są źródła pozytonów, jakimi są naturalne rozpady    izotopów 
promieniotwórczych. W badaniach zawartych w niniejszej pracy wykorzystany został taki 
właśnie typ źródła, którego charakterystyka przedstawiona została w rozdziale 2.2.2.2.3.2. 
2.2.2.2.2 Podstawy teoretyczne pozytonowych metod wyznaczania struktury defekto-
wej  
W określaniu struktury defektowej przy pomocy anihilacji pozytonów wykorzystywane 
są głównie: spektroskopia czasów życia pozytonów (Positron Annihilation Lifetime Spectro-
scopy – PALS) i techniki oparte o zjawisko poszerzenia Dopplera linii w widmie 
energetycznym kwantów anihilacyjnych (Doppler Broadening Spectroscopy – DBS, Coinciden-
ce Doppler Broadening Spectroscopy – CDBS oraz Slow Positron Implantation Spectroscopy – 
SPIS).  
Pozyton po wniknięciu do materiału ulega szybkiej termalizacji a następnie anihiluje z 
elektronem z pasma przewodnictwa, elektronem walencyjnym lub elektronem rdzenia ato-
mowego [121]. W przypadku materiału niezdefektowanego, pozyton anihiluje ze stanu 
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zdelokalizowanego (anihilacja swobodna)[49], natomiast w materiałach, zawierających pew-
ną ilość pustek, np. defektów typu wakans, pozyton może być wychwycony przez defekt. 
Warunkiem wychwytu jest niższa energia potencjalna pozytonu w defekcie niż w bulku2. 
Przypadek anihilacji w pojedynczym wakansie został zilustrowany na rysunku 20. W idealnym 
krysztale potencjał pozytonu kształtowałby się na poziomie       . Wakans w sieci krysta-
licznej pełni rolę studni potencjału, w której stermalizowany pozyton może zostać 
zlokalizowany. 
 
Rys.20. Potencjał oddziaływania pozytonu w sieci krystalicznej w 
obecności pojedynczego wakansu (    – najniższy potencjał sieci,    – 
potencjał dna pasma pozytonowego) [122] 
Z obliczeń kwantowych wynika, iż stan związany pozytonu w wakansie może być utwo-
rzony jeśli energia potencjalna    pozytonu w wakansie spełnia nierówność: 




    
 (14) 
gdzie   oznacza promień studni potencjału jak na rysunku 20. W przypadku defektów, któ-
rych energia wiązania bliska jest energii termicznej pozytonu, może dodatkowo dojść do jego 
ucieczki z powrotem do stanu swobodnego (proces depułapkowania). Niemniej jednak w 
większości metali, gdzie zarówno potencjał wychwytu jak i energia wiązania w defekcie są 
stosunkowo wysokie (np. dla aluminium potencjał wychwytu         a energia wiązania 
       ) taki proces jest zazwyczaj nieuwzględniany. Jeśli ostatecznie dojdzie do zlokalizo-
                                                        
2
 W literaturze anglojęzycznej niezdefektowany obszar materiału określany jest terminem „bulk”. Ponie-
waż w polskim języku nie istnieje odpowiedni równoważnik tego określenia, dlatego używane będzie wyrażenie 




wania pozytonu w defekcie, anihilacja odbywa się z niskoenergetycznymi elektronami obec-
nymi wewnątrz defektu, lub z elektronami walencyjnymi atomów znajdujących się w jego 
otoczeniu. Ponieważ gęstość elektronowa w defektach typu wakans jest mniejsza niż w nie-
zdefektowanej części materiału, pozyton zlokalizowany w defekcie anihiluje z mniejszą 
szybkością niż w litym materiale. W związku z tym, anihilacja swobodna i anihilacja z defektu 
charakteryzują się zarówno różnymi wartościami średniego czasu życia pozytonu jak i energią 
fotonów powstałych w wyniku anihilacji. Różna wartość czasu życia pozytonu w materiale 
niezdefektowanym i w defekcie umożliwia wykrywanie i charakteryzację defektów metodą 
PALS, natomiast różnica energii kwantów anihilacyjnych powstałych w dwu wymienionych 
wyżej procesach anihilacji stanowi podstawę detekcji defektów za pomocą technik dopple-
rowskich. 
2.2.2.2.3 Wybrane techniki pozytonowe 
2.2.2.2.3.1 Metody wykorzystujące efekt Dopplera (DBS, CDBS, SPIS) 
W procesie anihilacji masa spoczynkowa pary pozyton-elektron     
            
zamieniana jest na kwanty promieniowania gamma. Energia każdego z tych kwantów jest 
nieco zmodyfikowana przez energię kinetyczną anihilującej pary oraz przez energię poten-
cjalną oddziaływania kulombowskiego między anihilującą parą a zewnętrznym polem 
elektrycznym (o ile takie pole jest obecne w trakcie anihilacji). Mimo iż przyczynki do energii 
rozchodzących się kwantów są niewielkie - rzędu 1 keV, powodują one mierzalne zaburzenia 
w charakterystyce emitowanych kwantów anihilacyjnych.  
 
Rys.21. Rozkład pędów anihilującej pary pozyton-elektron 
 Zakładając, że anihilujący pozyton jest stermalizowany (         ), pęd anihilu-
jącej pary elektron-pozyton jest praktycznie pędem elektronu. Jeśli anihilacja odbywa się z 
emisją dwóch kwantów gamma (Rys.3), co jest zdarzeniem o największym prawdopodobień-
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stwie (99,73% [114, 123]), proces anihilacji spełnia następujące zasady zachowania pędu i 
energii: 
           (15) 
                
            (16) 
gdzie:    to pęd elektronu,     – pędy obu anihilacyjnych kwantów  , a       
   – masy spoczynkowe pozytonu i elektronu. Ze względu na znikomą wartość    w porów-
naniu z     obydwa kwanty anihilacyjne poruszają się w przeciwnych kierunkach (prawie 
antyrównolegle) a ich energie wynoszą: 




    (17) 




    (18) 
gdzie:    oznacza składową pędu anihilującej pary równoległą do kierunku rozchodzenia się 
kwantów   (równą składowej równoległej pędu elektronu) [114]. Jak widać z rozwiązań (17) i 
(18) jeden z kwantów   posiada energię nieco wyższą od energii spoczynkowej elektronu, 
drugi zaś nieco niższą od tej energii. Jest to tzw. przesunięcie dopplerowskie energii. Oczywi-
ście elektrony anihilujące w różnych aktach anihilacji różnią się wartością   . Z tego powodu 
rejestrowane energie kwantów anihilacyjnych zawierają się w pewnym przedziale, którego 
wielkość zależy od maksymalnej wartości   . Rozmycie wartości    prowadzi do dodatkowego 
poszerzenia odpowiedniej linii w energetycznym widmie kwantów anihilacyjnych3. Na rysun-
ku 22a zilustrowano przykładowe widmo energetyczne zarejestrowane techniką DBS w 
obszarze linii widmowej 511keV (linia przerywana). Jak już wspomniano, poszerzenie tej linii 
jest związane z anihilacją pozytonów z niskoenergetycznymi elektronami znajdującymi się w 
defektach typu wakans. Miarą tego poszerzenia, stosowaną w technice DBS, jest parametr   
zdefiniowany jako stosunek pola w centralnej części piku (A) do całkowitego pola pod pikiem 
(C), tj.       (lineshape-parameter), W przypadku działania czynnika generującego defekty 
                                                        
3
 Podstawowe rozmycie linii spowodowane jest energetyczną zdolnością rozdzielczą detektora. 
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w materiale (np. temperatury, promieniowania jonizującego itp.), zmiany tego parametru od-
zwierciadlają zmianę koncentracji defektów     pod wpływem danego czynnika [49]: 
   
 
   
 
    
    
  (19) 
gdzie   oznacza zmierzone poszerzenie linii widmowej 511 keV,    i    to referencyjne posze-
rzenia tej linii widmowej, wyznaczone odpowiednio dla materiału niezdefektowanego i 
zawierającego graniczną ilość defektów (przy której wszystkie pozytony anihilują w defek-
tach),    – czas życia pozytonu w litym materiale, a   – prędkość wychwytu pozytonu przez 
defekt.  
  
Rys.22. a) Widmo poszerzenia dopplerowskiego linii 511 keV. Linia przerywana oznacza widmo zmierzone w układzie z pojedyncznym 
detektorem (DBS), linia ciągła – w koincydencyjnym układzie z dwoma detektorami (CDBS) (A – pole w centralnej części piku, C – całkowite pole 
pod pikiem. Podstawa obszaru A, dla serii widm zmierzonych w danym eksperymencie zawiera się zawsze pomiędzy ustalonymi wartościami 
energii Emin i Emax) b) Widma energetyczne wybranych pierwiastków, unormowane w stosunku do krzywej zarejestrowanej dla czystego 
aluminium [124]. (Ze względu na symetrię widma energetycznego na wykresie została uwzględniona tylko prawa część piku) 
Pojedynczy detektor, poza anihilacyjnymi kwantami  , rejestruje stosunkowo wysoki 
poziom tła, tj. liczby zliczeń w obszarach rozciągających się na lewo i na prawo od centrum 
piku. Z tego powodu analiza tej części widma jest praktycznie niemożliwa. Zastosowanie dru-
giego detektora i rejestracja kwantów w koincydencji w technice CDBS pozwala na znaczne 
obniżenie tła w widmie (linia ciągła na rysunku 22a), umożliwiając skuteczną analizę wysoko-
energetycznych kwantów  , będących efektem anihilacji pozytonu z elektronami rdzeni 
atomów znajdującymi się w otoczeniu miejsca anihilacji. W tym przypadku dodatkowym pa-
rametrem charakterystycznym jest parametr      (wing-parameter). Ponieważ zarówno 
natężenie jak i kształt „skrzydeł” widma jest zależny rodzaju pierwiastka chemicznego, w po-
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bliżu którego elektron anihilował, technika ta znajduje zastosowanie w identyfikacji otoczenia 
chemicznego defektu. Na rysunku 22b widoczne są krzywe zarejestrowane dla wybranych 
pierwiastków, unormowane do krzywej pochodzącej od pierwiastka referencyjnego (Al). Ze 
względu na symetrię widma energetycznego krzywe na rys.5b zostały ograniczone do ich 
prawej strony względem maksimum. Wyraźne różnice wysokoenergetycznych części widma 
poszczególnych pierwiastków (        
     ) pozwalają, przez porównanie zmierzone-
go widma ze wzorcem, na identyfikację otoczenia chemicznego miejsca, w którym doszło do 
anihilacji. Materiałem referencyjnym jest zwykle monokryształ jednego ze składników stopu 
poddawanego badaniu. Przykładowo w pracy [121], w której badane były defekty w krzemie 
z mikrododatkami, materiałem referencyjnym był monokryształ krzemu, natomiast w pracy 
[125], gdzie przedmiotem badań były stopy Fe3Al – czyste żelazo. 
Modyfikacja polegająca na zastąpieniu stacjonarnego źródła promieniotwórczego wiąz-
ką wolnych pozytonów (SPIS) o regulowanej energii, pozwala na znaczne zwiększenie czułości 
techniki dopplerowskiej na koncentrację defektów. Technika SPIS pozwala określić tzw. dyfu-
zję zwrotną pozytonów do powierzchni (back-diffusion)[126]. Na tej podstawie obliczana jest 









     (20) 
gdzie        – czas życia i długość drogi dyfuzji pozytonu w materiale niezdefektowanym. 





gdzie   – stała materiałowa (np. dla Fe3Al                 [56]). Czułość metody SPIS w 
przypadku stopów Fe3Al została oszacowana na poziomie             
   [125], czyli prak-
tycznie jako nieograniczona od góry. Dla porównania, czułość metod PALS i DB zawiera się od 
10-7 do 10-4 at-1 (patrz rozdział 2.3). 
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2.2.2.2.3.2 Spektroskopia czasów życia pozytonów 
Spektroskopia PALS jest główną metodą badawczą stosowaną w niniejszej pracy. 
W związku z tym poniżej przedstawiamy dane dotyczące zastosowanego spektrometru cza-
sów życia pozytonów oraz szczegóły samego eksperymentu.  
W przypadku użycia izotopu sodu 22Na jako źródła pozytonów, pozyton jest emitowany 
w wyniku rozpadu izotopu 22Na w 22Ne w stanie wzbudzonym. Po 3 ps wzbudzone jądro 22Ne 
przechodzi w stan podstawowy, w wyniku czego wysyłany jest kwant promieniowania o 
energii 1275 keV (rysunek 23a). Tak więc emisję pozytonu i pojawienie się kwantu 1275 keV 
można traktować jako zdarzenia jednoczesne. 
  
Rys.23. a) Schemat rozpadu promieniotwórczego izotopu 
22
Na b) Schemat spektrometru czasów życia pozytonów [127].  
Moment zarejestrowania kwantu promieniowania o energii 1275 jest wykorzystywany 
jako sygnał momentu „narodzin” pozytonu. Czas życia pozytonu mierzony jest od tego wła-
śnie momentu aż do sygnału "stop", którym jest zarejestrowanie jednego z dwu kwantów 
anihilacyjnych o energii 511 keV. Zasadę pomiaru prezentuje rysunek 23b. 
Substancja promieniotwórcza, umieszczona jest pomiędzy cienkimi osłonami zapewnia-
jącymi transmisję znacznej części emitowanych pozytonów. Źródło wstawia się między dwie 
próbki badanego materiału, na tyle cienkie, aby nie ekranować emitowanych fotonów. Taka 
konfiguracja źródła i próbki (ang. „sandwich”) umieszczana jest pomiędzy dwoma licznikami 
scyntylacyjnymi. W przypadku zastosowania układu typu „fast-fast” jeden z liczników poprzez 
dyskryminator dostrojony jest do rejestrowania kwantów „start” (1275 keV), natomiast drugi 
– kwantów „stop” (511 keV)4. Ponadto rolą dyskryminatorów jest dokładne wyznaczenie 
                                                        
4
 Dla porównania, w spektrometrach typu "fast-slow" selekcja energii jest dokonywana nie dzięki szybkim 
dyskryminatorom różnicowym, lecz z wykorzystaniem dwóch osobnych linii detekcji. 
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momentu pojawienia się odpowiedniego sygnału i spowodowanie ładowania (w przypadku 
sygnału „start”) lub zaprzestanie ładowania (w przypadku sygnału „stop”) kondensatora w 
konwertorze TAC (Time-Amplitude-Converter). TAC jest układem elektronicznym odpowie-
dzialnym za przekształcenie przedziału czasu na sygnał o amplitudzie proporcjonalnej do tego 
przedziału. Linia opóźniająca nadejście sygnału „stop” oraz stała wartość prądu ładującego 
gwarantują liniowy przebieg ładowania kondensatora. Ponieważ konwerter pracuje w trybie 
jednokanałowym (na rysunku 23b analizatory jednokanałowe SCA – single-channel analyzer), 
wartość zmierzonego czasu przesyłana jest do analizatora wielokanałowego (MCA – multi-
channel analyzer), gdzie przechowywane jest widmo [122, 127]. 
2.3 PALS jako metoda wyznaczania struktury defektowej 
Jak już wspomniano, nierównomierna gęstość elektronowa w materiale, a w szczegól-
ności różnica pomiędzy obszarami niezdefektowanymi a pustkami, jest źródłem mierzalnych 
różnic w czasie życia pozytonu. W pustkach, gdzie gęstość elektronowa jest niższa ze względu 
na potencjał odpychający elektrony, czas życia pozytonu wydłuża się [128]. Przykładowo w 
przypadku czystego aluminium, czas życia pozytonu w wakansie jest dłuższy o prawie 50% w 
stosunku do czasu życia w litym materiale. Duże znaczenie ma tutaj rozmiar pustki – im więk-
szy, tym czas życia dłuższy. Obliczenia teoretyczne przeprowadzone dla wybranych metali 
[129] wskazują, iż czas życia asymptotycznie zmierza do wartości ok. 0.5 ns wraz ze zwiększa-
jącym się promieniem pustki (Rys. 24a). Konkurencja pomiędzy anihilacją pozytonu ze stanu 
swobodnego i zlokalizowanego w defekcie, prowadzi do ograniczeń metody PALS. Mała ilość 
defektów powoduje zbyt niski sygnał od anihilacji w defekcie. Z kolei wysoki poziom zdefek-
towania prowadzi do tzw. nasycenia efektu tj. sytuacji, w której wszystkie implantowane 
pozytony będą wychwycone przez defekty. Intensywność składowej odnoszącej się do anih i-
lacji przestaje być w takim przypadku miarą ilości defektów. Na rysunku 24b przedstawiono 
zależność intensywności anihilacji pozytonu w wakansach aluminium i molibdenu w zależno-
ści od koncentracji wakansów. Widać, iż czułość metody zawiera się w granicach      




Rys. 24. a) Teoretycznie wyznaczone czasy życia pozytonu w klastrach złożonych z różnej ilości wakansów [129]. (Linie zostały poprowadzone 
dla zwiększenia czytelności) b) Zależność intensywności anihilacji pozytonów w defektach od ich koncentracji w aluminium i molibdenie [130]. 
W literaturze znaleźć można pozycje, których autorzy próbowali teoretycznie przewidzieć 
czas życia pozytonu w konkretnych pozycjach w stopach z układu FeAl, o składzie zbliżonym 
do będącego przedmiotem badań niniejszej pracy. W szczególności interesujące wartości od-
noszą się do anihilacji pozytonu w różnego rodzaju defektach punktowych lub układach tego 
typu defektów. Wybrane dane zostały przedstawione w tabeli 3. 
Tab. 3. Teoretycznie wyznaczone czasy życia dla poszczególnych typów defektów. 
Struktura Defekt Czas życia pozytonu [ps] 
  [46] [47] [48] 
D03 Lity materiał 108 112  
 VFe(B) 185 186  
 VFe(C) 187 186.4  
 VAl(D) 182 184  
 VFe- VAl(C-D) 206   
 VFe- AlFe(C-B) 188   
 VFe- FeAl(C-D) 201   
B2 Lity materiał 110   
 VAl 181  182.2 
 VFe 189  195.3 
 VFe- VAl 205  211.1 
 2VFe   206.7 
 TDAl-A 189  189 
 TDFe-A 195  201.9 
 TDAl-B 181   
 TDFe-B 184   
      
Większość publikacji dotyczy jednak czasu życia pozytonu w monowakansie, bez okre-
ślania podsieci, w której się znajduje, co w warunkach eksperymentalnych jest podejściem 
częstym ze względu na stosunkowo duże trudności interpretacyjne, otrzymanych w analizie 




Rys. 25. Eksperymentalnie wyznaczone wartości czasu zycia pozytonu    w wakansie, 
w zależności od zawartości aluminium w stopach z układu Fe-Al. 
Niebagatelny wpływ na czas życia pozytonu ma także geometria defektu – gęstość elek-
tronowa kulistych pustek (klastery wakansów) znacznie różni się od gęstości elektronowej 
defektów liniowych takich jak dyslokacje. Te ostatnie, będące defektami znacznie płytszymi, 
charakteryzują się potencjałem wychwytu niższym niż w przypadku wakansów i ich skupisk. 
Dlatego często czas życia pozytonu w dyslokacji praktycznie nie różni się od czasu życia w li-
tym materiale. W tabeli 4 porównano czasy życia pozytonu w wakansie i dyslokacji dla 
wybranych pierwiastków. 
Tab. 4. Porównanie czasów życia pozytonu w wakansie i dyslokacji krawędziowej w 
aluminium i żelazie. (Wartości w nawiasach oznaczają czasy życia pozytonu wyznaczone 
eksperymentalnie) [131, 138] 
 czas życia [ps] 
 Al Fe 
Pozyton swobodny 173 (166) 110 (106,110) 
Wakans 252 (253) 181 (175) 
Dyslokacja krawędziowa 174 117 
Próg na linii dyslokacji krawędziowej 224 117 
Wakans na linii dyslokacji krawędziowej 225 (230) 140 (150) 
     
Obliczenia teoretyczne przeprowadzone za pomocą modelu zaproponowanego w pracy 
[137] potwierdzają niską efektywność wychwytu pozytonu przez dyslokację. W przypadku 
czystego aluminium potencjał wychwytu oszacowano na poziomie         (dla porównania 
energia wychwytu przez wakans w aluminium wynosi     ). Czyni to metodę PALS selektyw-
nie czułą na defekty punktowe. Niemniej jednak detekcja linii dyslokacyjnych jest możliwa 
pośrednio, dzięki związanym z nią defektom typu pustka (np. wakanse czy skupiska wakan-












na przecięciach linii dyslokacyjnych). W tego typu defektach czas życia pozytonów różni się 
od czasu życia w wakansie niezwiązanym z dyslokacją (Tab. 4). Zależność czasu życia pozyto-
nu w wakansie związanym z dyslokacją w czystym  -Fe od odległości tego wakansu od 
dyslokacji została przedstawiona na rysunku 26. 
 
Rys. 26. Zależność czasu życia pozytonu w wakansie od jego odległości 
od dyslokacji w  -Fe [131]. Odległość wyrażona jest w jednostkach 
wektora Burgersa. Wartość dodatnia oznacza kierunek      . 
W przypadku granic ziaren, w wyniku różnic w orientacji krystalograficznych sąsiadują-
cych ziaren, gęstość elektronowa w ich obszarze jest obniżona. Zatem granice ziaren to 
potencjalne miejsca wychwytu pozytonu. Okazuje się jednak, iż aby efektywność wychwytu 
przez granice ziaren była znacząca, promień ziarna musiałby być rzędu średniej drogi dyfuzji 
pozytonu (         czyli rzędu     ). Jednak nawet wtedy prędkość wychwytu przez 
granice ziaren jest o trzy rzędy mniejsza niż w przypadku wakansów [139]. Dodatkowo tak 
duże rozdrobnienie ziaren jest rzadko spotykane, dlatego anihilacja w przestrzeni międzyziar-
nowej zazwyczaj nie jest obserwowana. 
Gęstość elektronowa, jak już wspomniano, jest głównym czynnikiem wpływającym na 
czas życia pozytonu, zatem każde jej zaburzenie ma odzwierciedlenie w zarejestrowanym 
widmie czasowym. Jednym ze źródeł takich zaburzeń są atomy domieszek, które posiadając 
odmienną konfigurację elektronową w stosunku do osnowy, mogą zmienić lokalną gęstość 
elektronów w wakansie otoczonym pewną liczbą atomów domieszki. W związku z powyż-
szym, czas życia pozytonu pośrednio zależy od otoczenia chemicznego miejsca, w którym 
został zlokalizowany. Np. obliczenia teoretyczne, przeprowadzone w pracy [125], wskazują na 
56 
 
w przybliżeniu liniową zależność czasu życia pozytonu od ilości atomów aluminium w pierw-
szej strefie koordynacyjnej wakansu w stopach z układu Fe-Al. 
 
Rys. 27. Czas życia pozytonu w funkcji ilości atomów aluminium w 









3 Część metodologiczna 
3.1 Analiza widma 
3.1.1 Podstawy teoretyczne 
Teoretyczne widmo czasów życia pozytonów w najprostszym przypadku składa się z 
sumy składowych odpowiadających różnym procesom anihilacyjnym. Mogą to być procesy 
anihilacji w badanej próbce, tj. w różnych typach defektów czy w bulku. Ponadto pozyton 
może anihilować w samym źródle – tj. w substancji radioaktywnej lub osłonie źródła, a także 
w przestrzeni pomiędzy próbką a elementem źródła pozytonów. W każdym z tych przypad-
ków proces jest opisywany za pomocą składowej   – najczęściej o charakterze wykładniczym: 
     
 
 
     
 
 
   (22) 
gdzie:   – to intensywność składowej anihilacyjnej a   – średni czas życia pozytonu w 
procesie odpowiadającym tej składowej.  
Sumaryczne widmo  , dla   typów procesów anihilacyjnych, ma zatem postać: 
      
  
  





   
  (23) 
Rzeczywiste widmo zaburzone jest dodatkowo przez rozdzielczość spektrometru. W ob-
liczeniach numerycznych zaburzenie to odwzorowywane jest poprzez tzw. funkcję zdolności 
rozdzielczej     . Zatem wynikowe widmo czasowe jest splotem funkcji teoretycznej      
(równanie 23) z funkcją     : 
                 (24) 
Funkcję      przybliża się zwykle przez sumę 1-3 funkcji Gaussa  





gdzie          oraz    to odpowiednio - względny wkład  -tego gaussianu, jego peł-
na szerokość w połowie wysokości oraz położenie na skali czasu [140, 141]. Ponieważ 
wypadkowa szerokość połówkowa FWHM funkcji      waha się dla różnych aparatur w gra-
nicach od 150 do 320 ps co jest porównywalne z czasem życia pozytonu, funkcja      w 
znacznym stopniu różni się od teoretycznego kształtu     . 
Splot składowej   (22) z funkcją Gaussa   można wyrazić przy pomocy wzoru: 
          
 
 
                     
    
 
    
  
 
    (26) 
gdzie: 
           
  
   






      
 
 
   (27) 
  
    
     
                 (28, 29) 
W obliczeniach uwzględniono dodatkowo skończoną szerokość kanału czasowego wid-
ma.    oznacza średni czas odpowiadający  -temu kanałowi widma. Przykładowe widmo 
czasów życia pozytonów wraz ze schematycznym splotem widma teoretycznego z funkcją 
zdolności rozdzielczej zaprezentowano na rysunku 28. 
 
Rys.28. Przykładowe widmo czasów życia pozytonów. W górnym prawym rogu wykreślono schematycznie splot 
widma z funkcją zdolności rozdzielczej. 
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3.1.2 Metody analizy widm czasowych 
Zasadniczo praktykowane są dwa podejścia do problemu analizy widm czasów życia. 
Programy komputerowe takie jak MELT [127, 142] czy CONTIN [127, 143, 144] dokonują de-
konwolucji krzywej doświadczalnej na zbiór krzywych wykładniczych – czego wynikiem jest 
pewien ciągły rozkład czasów życia. Inną metodą analizy widma jest dopasowywanie do 
krzywej doświadczalnej założonego modelu teoretycznego widma. Drugie podejście jest z 
powodzeniem stosowane w takich programach komputerowych jak LT [127, 141, 145] czy 
POSITRONFIT [146]. W obecnej pracy posłużono się taką właśnie metodą analizy widm. W 
tym celu zaprojektowano nową autorską wersję programu LT (LT 10) [147, 148]. Szczegóły 
dotyczące tego zagadnienia zostaną omówione w rozdziale 3.2. 
3.1.3 Prosty model wychwytu pozytonów do defektów 
Najprostszym modelem opisującym anihilację w materiale zdefektowanym jest tzw. 
prosty model dwustanowy (Simple Trapping Model) [114, 150, 151]. W modelu tym zakłada 
się, że materiał zawiera tylko jeden typ defektów wychwytujących dyfundujące pozytony z 
prędkością   oraz, że pozyton uwięziony w defekcie nie może się już z niego wydostać. W tym 
przypadku, pozyton anihiluje na dwa sposoby: ze stanu wolnego z szybkością      
   oraz 
ze stanu zlokalizowanego w defekcie z szybkością      
   (Rys. 29).  
 
Rys.29. Schemat anihilacji pozytonu wg modelu 
dwustanowego. Istnieją dwie możliwości anihilacji 
pozytonu: 1) ze stanu wolnego z szybkością    oraz 2) po 
zlokalizowaniu w defekcie z szybkością   . (  to szybkość 
wychwytu pozytonu do defektu,    – liczba 
zaimplantowanych pozytonów,    – liczba pozytonów 
swobodnych (niezlokalizowanych) w chwili  ,    – liczba 
pozytonów zlokalizowanych w defektach w chwili  . 
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Jeśli    jest liczbą zaimplantowanych pozytonów5 w chwili    , wówczas liczbę pozy-
tonów anihilujących ze stanu wolnego (pozytony zdelokalizowane) -       oraz liczbę 
pozytonów anihilujących w defektach -       (pozytony zlokalizowane) w chwili   można wy-
znaczyć za pomocą układu równań różniczkowych: 
   
  
           (30) 
   
  
          (31) 
z warunkami początkowymi:          i        . Rozwiązanie powyższego układu 
               (32) 
   
   
    
                      (33) 
gdzie         (34) 
prowadzi do następującej postaci widma czasowego: 
        
         
  
  (35) 
Pierwsza składowa w równaniu 35, która opisuje ubywanie pozytonów w litym materia-
le, jest reprezentowana przez funkcję ekspotencjalną o współczynniku zaniku   a druga 
składowa, odnosząca się do zmian ilości pozytonów w defektach, wyraża się przez funkcję ro-
snącą od zera do pewnego maksimum a następnie zanikającą (różnica eksponent o 
współczynnikach   i    .  
Wyrażenie 35 można przekształcić do postaci „klasycznej” (wyrażenie 23) tj. do sumy 
dwu eksponent o współczynnikach zaniku   i   : 
                                  (36) 
                                                        
5
    oznacza liczbę pozytonów w sensie stochastycznym. W rzeczywistości w przypadku źródeł konwen-




   
 
    
 oraz         (37, 38) 
Chociaż wzory 35 i 36 są formalnie równoważne, tym niemniej pierwszy z nich lepiej odzwier-
ciedla sens fizyczny zachodzących zjawisk. 
  Podczas analizy widm doświadczalnych za pomocą modelu STM, jako swobodne pa-
rametry modelu można wybrać alternatywnie wielkości         lub        . Wybór 
pierwszego zestawu parametrów jest dokonywany w powszechnie znanym programie kom-
puterowym POSITRONFIT [146], natomiast w programie LT9 [141] i autorskim programie 
LT10 używa się drugiego zestawu parametrów swobodnych. Należy zaznaczyć, że w przypad-
ku analizy pojedynczego widma wybór pierwszego zestawu parametrów czy drugiego jest 
równoważny, tym niemniej wybór drugiego z nich ma tą zaletę, że parametry posiadają bez-
pośrednią interpretację fizyczną: parametr   prosto wiąże się z koncentracją defektów (wzór 
21) a parametry    i    to odwrotności czasów życia pozytonu w litym materiale i defekcie. 
Natomiast znaczną korzyść z drugiego podejścia uzyskuje się podczas jednoczesnej analizy se-
rii widm czasowych zmierzonych dla tego samego materiału o różnym stopniu 
zdefektowania. W takim bowiem przypadku, wybór drugiego zestawu, pozwala zredukować 
liczbę parametrów swobodnych modelu. Zysk dotyczy parametru   , którego wartość często 
jest wspólna dla wszystkich widm w serii. W tym wypadku liczba parametrów swobodnych 
zmniejsza się o wartość    , gdzie   oznacza ilość widm w analizowanej serii. Podobny za-
bieg nie jest możliwy w pierwszym podejściu ze względu na uwikłaną wartość parametru  . 
Model wychwytu może być w prosty sposób rozszerzony na przypadek, uwzględniający 
anihilację w dwu (lub więcej) typach defektów, scharakteryzowanych przez dwie różne szyb-
kości wychwytu     i     (   ) oraz dwa czasy życia pozytonu w defektach     i     (   ) 
[149] (trójstanowy model wychwytu). Obydwa modele, tj. dwu- oraz trójstanowy zostały za-




3.2 Autorski program do analizy widm czasów życia 
Jak już wspomniano w jednym z poprzednich rozdziałów, programy z serii LT bazują na 
dopasowywaniu do widma eksperymentalnego krzywej, opisanej za pomocą wybranego mo-
delu teoretycznego. Jedną z największych zalet najnowszej autorskiej wersji – LT10, podobnie 
jak jego poprzednich wersji, jest jednoczesna analiza wielu widm co niesie ze sobą możliwość 
nałożenia różnego rodzaju więzów na parametry modelowe, przy czym ilość typów więzów 
została rozszerzona w stosunku do wersji poprzednich. Także organizacja analizy wielu widm 
została zmodyfikowana tak, aby istniała możliwość zaangażowania większej liczby modeli 
teoretycznych w danym procesie obliczeniowym. Nowy interfejs użytkownika został zapro-
jektowany w sposób gwarantujący łatwe utrzymanie kontroli nad całością aktualnie 
rozpatrywanego zagadnienia. 
3.2.1 Organizacja programu 
Analiza widm czasów życia w programie LT10 odbywa się w projektach. Każdy projekt 
jest hermetycznym kontenerem dokumentów, którym przyporządkowane są widma ekspe-
rymentalne oraz określone modele teoretyczne (Rys. 30a). Program umożliwia jednoczesną 
pracę na wielu projektach, w szczególności uruchomienie wielu procesów obliczeniowych. 
Liczba dokumentów w projekcie jest ograniczona jedynie przez system operacyjny/wydajność 
komputera, na którym uruchomiony zostanie program. To samo dotyczy liczby otwartych 
projektów, jak również liczby wątków obliczeniowych (jednemu projektowi odpowiada jeden 
wątek obliczeniowy). 
Dodatkowo zbiór parametrów w ramach dokumentu został podzielony na grupy logicz-
ne, tj.: parametry odpowiadające anihilacji pozytonu w próbce, parametry odpowiadające 
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Rys.30. a) Schemat organizacyjny programu LT10. Widma pogrupowane są w dokumentach z przyporządkowanymi modelami teoretycznymi, te 
z kolei – w projekcie. b) Podział parametrów na odpowiednie grupy logiczne.  
*np. dla modelu multi-eksponencjalnego to                          .   
   
 oraz   
   
 oznaczają czasy życia pozytonu w poszczególnych 
procesach anihilacji w próbce lub źródle (indeks  ) oraz odpowiednio intensywności tych procesów,    oznacza wkład sygnału pochodzącego od 
procesów anihilacyjnych zachodzących w źródle,              – pełną szerokość w połowie wysokości, przesunięcie oraz intensywność  -tego 
gaussianu w fukncji zdolności rozdzielczej. 
3.2.2 Więzy 
W programie zaprojektowano trzy rodzaje więzów. Możliwość nakładania więzów wy-
nika z faktu, iż każdy parametr ma przyporządkowany status, określający czy dany parametr 
posiada wartość ustaloną czy zmienną oraz zasięg jej obowiązywania w serii widm. Statusy 
jakie parametr może przyjąć zostały zaprezentowane w tabeli 5. Statusy typu fixed umożli-
wiają wykorzystanie wiedzy o danym parametrze gwarantując jego stałą wartość w trakcie 
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procesu obliczeniowego, np. parametr oznaczający czas życia pozytonu w osłonie źródła, jeśli 
znany, może zostać opatrzony statusem typu fixed.  
Tab. 5. Możliwe statusy, jakie parametr może przyjąć. v oznacza wartość zmienną, c 



















widmo1 v1 c1 
v c 
v1,2 c1,2 
widmo2 v2 c2 
widmo3 v3 c3 
v3,4 c3,4 
widmo4 v4 c4 
widmo5 v5 c5 v5 c5 
… … 
widmon vn cn vm…n cm…n 
 
       
Jeśli wszystkie analizowane widma pobrane były z wykorzystaniem tego samego źródła, bę-
dzie to status common fixed. Z kolei, jeśli czas ten nie jest znany, i ma być wyznaczony w 
trakcie kalibracji parametrów aparaturowych z udziałem wielu widm, wybranym statusem 
będzie common free. Wszystkie parametry, których wartości mogą zmieniać się w zależności 
od zmierzonego widma, powinny posiadać status typu local, przy czym wybór pomiędzy fixed 
czy free znów zależy od tego czy wartość ta jest znana czy też ma zostać wyznaczona. Pro-
gram umożliwia stosowanie dowolnej kombinacji statusów w ramach jednego parametru za 
pomocą tzw. pseudo statusu partially common. Wówczas część widm może posiadać wspólną 
i nieustaloną wartość określonego parametru, podczas gdy pozostałe widma mogą zachować 
indywidualną wartość tego samego parametru (tabela 5). 
Inne rodzaje więzów mogą być zastosowane w przypadku analizy serii widm za pomocą 
kilku różnych modeli teoretycznych. Widma pogrupowane są wówczas w oddzielnych doku-
mentach z przyporządkowanymi modelami teoretycznymi zaś gwarancja wspólnej wartości 
dla wybranych parametrów z różnych modeli jest realizowana przez tzw. parametr między-
modelowy (interdocument parameter – Rys. 31a). Przykładowym zastosowaniem tego 
rodzaju więzów jest sytuacja, gdy analizowane są widma próbek zawierających defekty tego 
samego rodzaju, jednak o znacznie różniącej się koncentracji. Widma tych próbek, w których 
poziom zdefektowania jest wystarczająco niski by możliwe było wyodrębnienie czasu życia w 
obszarze niezdefektowanym, mogą być analizowane przy pomocy modelu wychwytu, pod-
czas gdy pozostałe, zawierające tak znaczną liczbę defektów że pozyton anihiluje jedynie w 
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defektach, mogą być jednocześnie analizowane zwykłym modelem multi-eksponencjalnym. 
Ponieważ typ defektów w obu zbiorach próbek jest ten sam, czas życia pozytonu w danym 
rodzaju defektu powinien być jednakowy. Można to zagwarantować poprzez, wspomniane 
wyżej, wiązanie parametrów typu interdocument parameter z różnych dokumentów. Reguła 
free/fixed obowiązuje również i w tym przypadku. 
Ostatni rodzaj więzów dotyczy całych grup parametrów i jest realizowany przy pomocy 
tzw. grup wiązanych (shared group – Rys. 31b). Ponieważ parametry są logicznie pogrupowa-
ne na parametry próbki (parametry zależne od modelu teoretycznego, dotyczące anihilacji 
pozytonu w próbce), parametry źródła (anihilacja pozytonu w źródle i jego osłonie) i parame-
try funkcji zdolności rozdzielczej, grupy wiązane umożliwiają ich współdzielenie przez kilka 
różnych dokumentów ramach jednego projektu. Przykładowo jeśli widma, o których mowa 
była przy okazji poprzedniego typu wiązań, były zmierzone z użyciem tego samego źródła, 
mogą być analizowane za pomocą różnych modeli teoretycznych lecz ze wspólnym zestawem 
parametrów źródła. Wszystkie zasady przyporządkowywania statusów parametrom obowią-
zujące w regularnej grupie działają także i w grupie wiązanej. 
  
Rys.31. a) Schemat wiązania parametrów z dwu różnych dokumentów za pomocą parametru międzymodelowego ( interdocument 
parameter). Parametr taki gwarantuje równą wartość parametrów zdefiniowanych w różnych dokumentach, na przykładzie – poprzez 
parametr-łącznik P. b) Schemat współdzielenia przez dwa dokumenty grupy parametrów dotyczących anihilacji w źródle i grupy 
parametrów funkcji zdolnosći rozdzielczej (shared group) 
3.2.3 Analiza widma metodą najmniejszych kwadratów 
Dopasowanie modelu teoretycznego do danych doświadczalnych polega na minimaliza-
cji funkcji   , wyrażającej odstępstwo tego modelu od wartości zmierzonych: 
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 (39) 
gdzie   – wartość teoretyczna w punkcie    widma czasowego dla wektora parametrów 
wolnych               ,   – numer kanału,    – liczba zliczeń w  -tym kanale ekspery-
mentalnego widma czasowego,    – odchylenie standardowe w  -tym kanale równe     
[152]. Znalezienie minimum powyższej funkcji równoznaczne jest zatem z rozwiązaniem 
układu równań: 
   
   
                 (40) 
i jest realizowane z wykorzystaniem procedury numerycznej MINSQ (Minimum of Sum 
of Squares of Functions) [153] wymagającej podania wartości startowych wektora parame-
trów  . Ponieważ przestrzeń rozwiązań równania 40 posiada wiele minimów lokalnych, 
rozwiązanie ostateczne silnie zależy od startowej postaci wektora   i dlatego ważne jest aby 
wartości startowe były możliwie najbliższe wartościom rzeczywistym. Często bowiem global-
ne minimum funkcji 39 nie odpowiada rzeczywistym wartościom parametrów, mimo 
najlepszej jakości dopasowania. Końcowa ocena dopasowania powinna opierać się zarówno 
na wartości    (w przypadku idealnego dopasowania równej jedności) jak i ocenie sensowno-
ści wartości parametrów od strony fizycznej. 
Zbiór parametrów dopasowywanych w procesie minimalizacyjnym jest podzielony na 
dwie części: 
 zbiór parametrów globalnych, obejmujących co najmniej dwa widma (parame-
try o statusach common free, partially common free oraz parametry 
międzymodelowe – interdocument parameters), 
 zbiór parametrów lokalnych, odnoszących się do pojedynczych widm (parame-
try o statusie local free). 
W związku z powyższym procedura minimalizacyjna MINSQ uruchamiana jest w dwóch 
wersjach: globalnej i lokalnej, przy czym wersja lokalna, ze względu na inny zestaw parame-
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trów w poszczególnych widmach serii, jest uruchamiana indywidualnie dla każdego z nich. 
Dodatkowo każda zmiana wartości parametrów globalnych w globalnej procedurze minimali-
zacyjnej pociąga za sobą konieczność kolejnego uruchomienia procedur lokalnych. Jeśli zatem 
zadaniem procedury lokalnej jest dopasowanie pojedynczego widma, zadaniem procedury 
globalnej jest dopasowanie funkcji będącej złożeniem wszystkich analizowanych widm (Rys. 
32). Globalne dopasowywanie uzyskuje się poprzez wielokrotną modyfikację parametrów 
globalnych i zlecanie modyfikacji parametrów lokalnych odpowiednim procedurom lokalnym. 
 
Rys.32. Złożenie widm oraz zasięg działania parametrów globalnych i parametrów lokalnych. 
Ze strony programistycznej, procedura globalna od procedury lokalnej różni się, poza oczywi-
ście zbiorem parametrów wejściowych, funkcją celu, której zadaniem jest zwrócenie tablicy z 
wartościami funkcji 39 dla zadanego zestawu parametrów wejściowych. Dla procedury lokal-
nej funkcją celu jest funkcja obliczająca ową tablicę dla pojedynczego widma, natomiast dla 
procedury globalnej – funkcja uruchamiająca procedury lokalne dla wszystkich analizowanych 
widm. Schemat procesu obliczeniowego został przedstawiony na rysunku 33. W przeciwień-
stwie do procedury globalnej (rys. 33a), lokalna procedura minimalizacyjna (rys. 33b) jest 
procedurą dwustopniową. W pierwszej fazie, do procedury numerycznej MINSQ wchodzą je-
dynie parametry nie będące intensywnościami poszczególnych składowych. Te obliczane są w 
osobnej procedurze numerycznej na podstawie wyznaczonych czasów życia i intensywności 
ustalonych przez użytkownika. Takie postępowanie eliminuje konieczność podawania warto-





Rys.33. Schemat procesu obliczeniowego z podziałem na procedure globalną i procedurę lokalną. a) Schemat globalnej procedury 
minimalizacyjnej. Blok „Minimalizacja funkcji lokalnej dla widma i” jest realizowany przez procedurę lokalną przedstawioną na  rysunku 33b. 
b) Schemat lokalnej procedury minimalizacyjnej.Dla uproszczenia zapisu zbiór parametrów zastąpiono wektorem   w rozumieniu takim jak 
w równaniu 40. 
Widmo czasowe   jest sumą składowych wykładniczych związanych z anihilacją 
w próbce   , źródle     i z tłem efektu  : 


















































              
  
 
        




                   
   
 
          
      




gdzie               
   ,        
  – ustalona intensywność i-tej składowej    w prób-
ce/źródle,                – całkowite pole pod próbką/źródłem,       – liczba składowych 
o intensywnościach wolnych (local free),     
  – liczba składowych o intensywnościach usta-
lonych bądź wyznaczanych w procedurze globalnej. Ponieważ obydwa równania są sobie 
analogiczne, można w przypadku nieustalonego wkładu źródła, dla przejrzystości pominąć in-
deksy s/sr. Dodatkowo ponieważ       oraz korzystając z uproszczenia      
    
powyższe równania upraszczają się do: 
            
 
   
 (44) 
W przypadku ustalonego stosunku   pola pod składowymi źródła do pola pod składo-
wymi próbki        , zaś równanie 43 ulega modyfikacji: 
                  
   
   
          
      
   
 
   
 (45) 
i dalej stosując uproszczenie 44: 
             
   
   
              (46) 
Wykorzystując równość: 
                     (47) 
z równania 46, można wyeliminować jedną z intensywności, np.       : 
72 
 
                      
     
   
                           (48) 
Stosując odpowiednie pogrupowanie wyrazów, równania 44 oraz 48 można przedsta-
wić za pomocą uogólnionego równania postaci widma 41: 
           
 
            
 
   (49) 
przy czym w przypadku nieustalonego wkładu źródła współczynniki      oraz       mają 
postać: 
                         (50) 
                              (51) 
w przeciwnym zaś przypadku: 
                                        (52) 
                                     (53) 
Dokonując dalszego uogólnienia równania 49 otrzymujemy postać: 
                
 
   
 (54) 
gdzie współczynniki    i intensywności    reprezentują odpowiednie współczynniki i in-
tensywności próbki i źródła,        oraz       . Pamiętając, że: 
   
  
   (55) 
otrzymujemy układ    równań: 
 




   
 
 
   (56) 
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gdzie   oznacza liczbę kanałów. Ponieważ z równania 54 widać, iż 
  
   
   , podstawia-
jąc pod         wartość   z równania 54 oraz stosując odpowiednie przekształcenia 
otrzymujemy: 
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               (59) 
zaś w przypadku tła ustalonego bądź wyznaczanego w procedurze globalnej (status lo-
cal fixed/common fixed/common free): 
      





     





             (60) 
3.2.4 Zastosowanie programu 
Poniżej zaprezentowano trzy przykłady zastosowań, w których wykorzystana jest więk-
szość cech programu LT10. W pierwszym przykładzie, porównywane są wyniki uzyskiwane w 
standardowej analizie, (tzn. analizie sekwencyjnej kolejnych widm) z wynikami jednoczesnej 
analizy całej serii widm. W tym przykładzie posłużono się serią widm wygenerowanych i po-
równano uzyskane wyniki z wartościami parametrów założonych podczas generacji tych 
widm. Drugi przykład pokazuje jak program LT10 ułatwia wyznaczanie parametrów aparatu-
rowych, tj. parametrów związanych z anihilacją pozytonu w źródle oraz parametrów 
zdolności rozdzielczej spektrometru. W ostatnim z przykładów szczegółowo omawiamy spo-
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sób analizy widm próbek z obszaru zainteresowań niniejszej pracy. Nieoczekiwanie analiza 
taka doprowadziła do uzyskania wyników nie do końca zbieżnych z pierwotnymi przewidy-
waniami. 
3.2.4.1 Test programu z wykorzystaniem widm symulowanych 
Nowe oprogramowanie zweryfikowano za pomocą analizy widm symulowanych. Para-
metry widm wybrano tak, aby w najwyższym stopniu odwzorować rzeczywiste widma, 
uzyskiwane dla badanych w tej pracy materiałów i stosowanej aparatury, tj. ilość parame-
trów, statystyka widm i wygenerowany szum zliczeń w tle widma były podobne jak w 
przypadku widm doświadczalnych. W sumie wygenerowano 12 widm stosując dwustanowy 
model wychwytu. Czasy życia pozytonu w defekcie (  ) i w litym materiale (  ) były równe dla 
całej serii i wynosiły odpowiednio 165 i 120 ps. Także parametry związane z aparaturą (para-
metry anihilacyjne źródła i parametry funkcji zdolności rozdzielczej) założono identyczne dla 
całej serii widm. Parametrem, który odróżniał widma była prędkość wychwytu pozytonu 
przez defekt   . Widma teoretyczne pomnożono przez odpowiedni współczynnik, tak aby 
całkowita liczba zliczeń w każdym z widm wynosiła 107, oraz dodano „szum” wygenerowany 
zgodnie z rozkładem Poisson’a. 
Na bazie tak wygenerowanych widm, przeprowadzono test sprawdzający skuteczność 
jednoczesnej analizy wszystkich widm ze zdefiniowanymi więzami ze skutecznością „standar-
dowego” podejścia polegającego na analizie pojedynczych widm, niezwiązanych żadnymi 
więzami. W przypadku pierwszej metody wszystkie widma analizowano w jednym toku obli-
czeniowym, zaś parametry, których wartości były niezmienne w serii, zdefiniowano jako 
parametry o statusie common free. W drugim podejściu widma przeanalizowano w 12 auto-
nomicznych procesach obliczeniowych. W obu podejściach parametry związane z aparaturą 
traktowano jako stałe, natomiast badano zmienność jedynie parametrów dotyczących anihi-





Rys.34. Porównanie dwóch podejść w analizie widm czasów życia pozytonów. a) wartości parametru    wyznaczone wanalizie serii widm 
ze zdefiniowanymi więzami (○), w analizie pojedyńczych widm, bez więzów (△) oraz wartości założone na etapie symulacji (). Błędy 
zaznaczone na wykresie zotały wyznaczone w procedurze minimalizacyjnej. W przypadku analizy bez więzów, słupki błędów ukryto ze 
względu na ich zbyt duże wartości. b)    oraz   , wyznaczone w analizie z więzami idealnie pokrywają się na rysunku z wartościami 
założonymi ( oraz ), dlatego zostały pominięte. Wartości czasów wyznaczone w analizie bez więzów zostały oznaczone symbolami 
○ (  ) oraz △ (  ). Dla zachowania czytelności rysunku pominięto wartości odchyleń standardowych wyznaczonych w analizie bez więzów. 
Mimo iż w obu podejściach jakość dopasowania widm była bardzo dobra (średnie 
          dla analizy z więzami i        dla analizy bez więzów), okazało się (rys. 34), iż 
otrzymanie założonych wyników jest możliwe jedynie po zastosowaniu analizy serii widm i 
zdefiniowaniu odpowiednich więzów. W tym przypadku zarówno czasy życia pozytonu 
(         ,           ps) jak i szybkości wychwytu zostały wyznaczone zgodnie z warto-
ściami założonymi w symulacji, z dokładnością odchylenia standardowego podawanego przez 
zastosowaną procedurę minimalizacyjną. Analiza bez więzów nie zapewniła niezmienności 
czasów życia co pośrednio przyczyniło się do rozrzutu wartości   . 
3.2.4.2 Wyznaczanie parametrów aparaturowych 
Każda analiza widm doświadczalnych powinna być poprzedzona wyznaczeniem para-
metrów nie związanych bezpośrednio z samym materiałem badań, a wywierających znaczny 
wpływ na kształt uzyskanego widma. Do takich parametrów należą parametry anihilacyjne 
źródła oraz parametry funkcji zdolności rozdzielczej, które to raz wyznaczone, mogą być trak-
towane jako stałe podczas dalszej analizy, znacznie ograniczając liczbę stopni swobody 
problemu. Wyznaczenie takich parametrów jest możliwe poprzez pomiar dobrze zdefiniowa-
nych próbek referencyjnych, których widma dopasowywalne są przez niewielką liczbę 
składowych o znanych średnich czasach życia pozytonu. Tym sposobem uzyskuje się, między 
innymi, charakterystykę stosowanego źródła: ilość składowych anihilacyjnych w źródle i ich 
76 
 
parametry oraz całkowity udział źródła      w widmie. Dane literaturowe jednoznacznie 
wskazują, iż udział ten zależy nie tylko od rodzaju źródła, lecz także od rodzaju próbki, głów-
nie od średniej liczby atomowej badanego materiału[154, 155, 156]. Wyznaczenie zatem 
udziału źródła pozytonów w widmie powinno odbywać w następujących krokach: 
1. wyznaczenie wkładów źródła dla próbek referencyjnych o dobrze znanych parame-
trach anihilacyjnych, traktowanych jako stałe w procesie analizy, 
2. dopasowanie funkcji       zaproponowanej np. w pracy [154] (równanie 11) do 
punktów otrzymanych dla wybranych próbek referencyjnych, 
3. obliczenie       , gdzie    oznacza średnią liczbę atomową badanego materiału. 
Jako źródło pozytonowe wykorzystano związek 22NaCl w osłonie folii Kaptonowej o 
grubości         [157]. Materiałem referencyjnym, wybranym ze względu na stosunkowo 
duże różnice w liczbach atomowych, były wysokiej czystości próbki z Si, Ni, Cu, In and Sn (czy-
stość każdej z próbek nie mniejsza niż 99.99%), wszystkie odpowiednio długo wygrzewane w 
celu wyeliminowania defektów. Widma tak otrzymanych próbek zawierały pojedyncze skła-
dowe czasowe pochodzące od anihilacji w obszarach niezdefektowanych próbek. Podczas 
analizy numerycznej, czasy życia dla tych składowych posiadały status local fixed a ich warto-
ści ustalono na podstawie danych literaturowych (tabela 6). 
Tab. 6. Czasy życia pozytonu w obszarze niezdefektowanym dla materiałów referencyjnych 
Pierwiastek Czas życia pozytonu [ps] Referencja 
Si 218 [158,159] 
Ni 95 [160] 
Cu 120 [158] 
In 192 [161] 
Sn 199 [162] 
   
Pozostałe składowe czasowe, przyporządkowane zostały anihilacji w substancji promie-
niotwórczej i jej osłonie. Parametry z nią związane, poza wkładem źródła (zależnym od 
badanego materiału), zostały związane za pomocą statusu common free. Ponieważ niektóre 
widma, zmierzone były wielokrotnie na różnych spektrometrach, także parametr    można 
było związać, tym razem poprzez status partially common free, którego zasięg obejmował 
widma tego samego typu. Sytuacja została zaprezentowana na rysunku 35, będącym zrzutem 




Rys.35. Zrzut ekranu z programem LT10, przedstawiający tabelę parametrów anihilacyjnych źródła. Poszczególne 
składowe zostały związane statusem common free, podczas gdy wkład źródła   , ze względu na spodziewane różne 
wartości, zależne od próbki – statusem partially common free obejmującym widma próbek wyłącznie tego samego 
typu. 
Mimo iż autorzy zwykle obserwują tylko jedną składową anihilacyjną dla Kaptonu, w 
tym przypadku dobre dopasowania udało się uzyskać dopiero dla dwóch składowych:       
1 ps i         ps, co jest w zgodzie z danymi otrzymanymi w pracy [163]. Jednak względne 
intensywności obu składowych były inne niż podane w pracy [163]. 
 
Rys.36. Dopasowanie funkcji, zaproponowanej w pracy [154], do wyznaczonych 
wartości    poszczególnych pierwiastków. 
 
Do otrzymanych wkładów źródła w widmach czasowych próbek referencyjnych, dopa-
sowano funkcję wziętą z pracy [154], ze zmodyfikowanym wyrażeniem na współczynnik 
odbicia pozytonu [164]           
       (rysunek 36). 
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Znając zależność       wyznaczono wkład źródła w przypadku próbek stopów z układu 
Fe-Al. Przykładowo wkład źródła dla Fe25Al (        ) został oszacowany na poziomie 
41.3%  Z  wzg ę u          ż  w    ść Z dla Cr i Ni jest bliska wartości dla Fe, wartość wkła-
du źródła dla Fe25Al5Cr i Fe25Al5Ni jest praktycznie taka sama. Dlatego tę samą wartość    
stosowano w analizie widm wszystkich badanych stopów zawierających 25 at.% aluminium. 
3.2.4.3 Kompleksowa analiza widm PALS otrzymanych przy różnych parametrach 
spektrometru 
Dokonano pomiarów widm czasów życia badanych materiałów (Fe25Al5X) po różnych 
obróbkach cieplnych. Pomiary widm tych samych próbek powtórzono trzykrotnie w około 
półrocznych odstępach czasu. Pierwszą serię pomiarową przeprowadzono z wykorzystaniem 
źródła w osłonie niklowej, dwie zaś kolejne ze źródłami w osłonie kaptonowej (szczegóły do-
tyczące zastosowanych źródeł będą omówione w rozdziale 4.2.1). 
Analizę numeryczną każdej serii pomiarowej poprzedzono kalibracją aparatury, która 
ujawniła, iż parametry funkcji zdolności rozdzielczej zmieniają się w poszczególnych seriach. 
Następnie przeprowadzono jednoczesną analizę wszystkich widm z trzech serii pomiarowych 
(w sumie 57 widm), podczas której założono, że parametry próbki odnoszące się do widm po-
chodzących od tych samych próbek są identyczne dla każdej serii. Natomiast parametry 
źródła ze względu na różne źródła pozytonowe użyte w pomiarach oraz parametry zdolności 
rozdzielczej były traktowane jako wspólne jedynie w obrębie danej serii pomiarowej. 
Schemat analizy zaprezentowano na rysunku 37. Parametry próbki stanowiły wspólną 
grupę podczas gdy parametry źródła oraz parametry funkcji zdolności rozdzielczej umieszczo-
no w trzech oddzielnych grupach odnoszących się do kolejnych serii pomiarowych. 
Analizę oparto o następujące założenia: 
• we wszystkich próbkach występuje tylko jeden typ defektu, którego koncentra-
cja może się zmieniać w każdej próbce wraz z zastosowaną obróbką cieplną, 




• czas życia pozytonu w defekcie i w bulku zależy jedynie od składu próbki. 
 
Rys.37. Schemat analizy widm otrzymanych dla próbek Fe25Al5X w trzech seriach 
pomiarowych z udziałem trzech różnych źródeł pozytonowych. Parametry anihilacji w 
próbce włączono do jednej grupy. Pozostałe parametry musiały być analizowane w 
ramach osobnych grup, właściwych dla danej serii pomiarowej (oznaczonej liczbą 
rzymską). 
W związku z powyższym, poprzez odpowiednie statusy, zagwarantowano identyczne 
zestawy parametrów dla widm tych samych próbek zmierzonych w trzech seriach pomiaro-
wych. Jednak taki sposób analizy nie pozwolił na otrzymanie dobrego dopasowania modelu 
do danych doświadczalnych. Wyniki analizy sugerowały, iż ta sama próbka ulega pewnym 
zmianom podczas starzenia w temperaturze pokojowej w okresach oddzielających poszcze-
gólne serie pomiarowe. Założono, że zmiana ta polega na zmniejszaniu się koncentracji 
defektów w określonej próbce, dlatego w ostatecznym podejściu parametr   traktowano ja-
ko całkowicie swobodny. Dopiero tak przeprowadzona analiza pozwoliła na uzyskanie dobrej 
jakości dopasowania (         ). Uproszczony widok projektu uwzględniającego wszystkie 
wymienione założenia przedstawia rysunek 38. Parametrowi   przypisano status local free 
zaś czasy życia pozytonu w defekcie    oraz w bulku    opatrzone zostały statusem partially 
common free, z podziałem na podgrupy odnoszące się do składu chemicznego. Dla parame-
trów źródła wybrano status common free. Wartości startowe parametrów źródła założono 


















Rys.38. Fragmentaryczny widok grupy parametrów anihilacji pozytonu w próbce (zrzut ekranu dla projektu programu 
LT10). Zaliczenie parametrów próbki do wspólnej grupy umożliwiło nałożenie na parametry    i    więzów typu 
partially common free (kolory w komórkach odpowiadają określonemu składowi chemicznemu próbki). Liczby po lewej 
stronie rysunku oznaczają numer zastosowanej obróbki termicznej, której szczegóły zostaną omówione w rozdziale 4.1 
(rysunek 42). 
Zaletą programu LT10 jest możliwość śledzenia zmian wybranych parametrów w trakcie 
obliczeń w formie tabel lub wykresów. Rysunek 39 przedstawia widok narzędzia dostępnego 
w programie, służącego do wizualizacji zmian wartości parametrów o statusie local. W tym 
przypadku wykreślone są wartości odpowiadające kolumnie „  ” z rysunku 38. Widoczny jest 
wyraźny spadek wartości tego parametru z czasem naturalnego starzenia próbek między ko-
lejnymi seriami pomiarowymi. Efekt ten jest najwyraźniejszy dla próbek szybko studzonych z 
temperatury 1000°C. Wyniki przedstawionej analizy będą przedmiotem szczegółowej dysku-
sji, przeprowadzonej w rozdziale 4.2.2, natomiast celem niniejszego paragrafu było jedynie 
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zaprezentowanie przykładu kompleksowej analizy, przeprowadzonej z pomocą programu 
LT10. 
 
Rys.39. Widok okna podglądu zmian wartości parametru  . Spadek wartości tego parametru jest najwyraźniejszy w obszarach, oznaczonych 
kolorem zielonym. Na słupkach wypisane są nazwy poszczególnych widm. 
Omawiany przykład obrazuje zalety programu LT10, który w jednym procesie oblicze-
niowym pozwala analizować serie składające się z bardzo dużej ilości widm (w tym przypadku 
57) korzystając z korelacji pomiędzy odpowiednimi parametrami, odnoszącymi się do po-
szczególnych widm. Taka analiza umożliwia znaczną redukcję liczby parametrów swobodnych 
i w konsekwencji wyeliminowanie rozwiązań, charakteryzujących się dobrymi dopasowania-
mi, lecz nie posiadających sensu fizycznego. W naszym przypadku pozwoliła zdyskwalifikować 
wstępne założenie o niezależności stanu próbki od czasu jej przechowywania w temperaturze 
pokojowej. Wynik taki byłby niezwykle trudny do uzyskania w przypadku sekwencyjnej anali-







4 Część eksperymentalna 
4.1 Materiał badań i jego charakterystyka 
4.1.1 Skład 
Jako wsad do produkcji wytopów wykorzystano następujące materiały: 
 żelazo ARMCO o czystości min. 99.98%, 
 aluminium o czystości min. 99.98%, 
 chrom metaliczny o czystości min. 99.98%, 
 nikiel elektrolityczny o czystości 99.98%, 
 modyfikatory: molibden, cyrkon, bor, węgiel. 
Z wykorzystaniem powyższych składników otrzymano stopy o nominalnych składach 
wymienionych w tabeli 7, których skład potwierdzono wykonując analizę chemiczną metodą 
„mokrą”. 




Fe Al Cr Ni 
Fe25Al A 75 25   
Fe25Al5Cr B 70 25 5  
Fe25Al5Ni C 70 25  5 
Fe50Al D 50 50   
      
Wszystkie stopy otrzymano w piecu indukcyjnym typu VSG-02 firmy Balzers w tyglu z 
Al2O3. Topienie wsadów odbywało się w próżni ok. 10
-3 hPa w komorze uprzednio przepłuka-
nej argonem, natomiast proces odlewania przeprowadzony został w atmosferze argonu o 
ciśnieniu 900 hPa. Powstałe odlewy posiadały kształt cylindra o średnicy 30 mm i wysokości 
120 mm z nadlewem o wymiarach 40×45×17 mm, z których następnie wycinane były plastry 




Rys.40. Przykładowe zdjęcie plastrów odciętych z odlewów. Na zdjęciu plastry Fe50Al.  
Stosując różnicową analizę termiczną (ATD) wyznaczono temperatury charakterystycz-
ne dla badanych stopów, zestawione w tabeli 8. 
Tab. 8. Wyniki analizy termicznej ATD – temperatury charakterystyczne [°C] 
 Fe75Al25 Fe70Al25Cr5 Fe70Al25Ni5 Fe50Al50 
Tlikwidus 1517 1502 1498 1292 
Tperytektyka - - - 1241 
Tsolidus 1467 1444 1434 1228 
     
Wartości temperatury Tlikwidus 1517
oC i Tsolidus 1467
oC, otrzymane dla próbek o nominal-
nym składzie Fe25Al, wskazują na prawidłowy skład chemiczny stopu (około 13,88% mas.), tj. 
25% at. Al. W przypadku wytopu Fe50Al wartość temperatury Tlikwidus 1292
oC także wskazuje 
na prawidłowy skład chemiczny stopu (około 32,6% mas.) co odpowiada 50% at. Al. Potwier-
dzeniem prawidłowego składu chemicznego wytopu jest występowanie perytetyki w zakresie 
temperatury od około 1240oC do temperatury Tsolidus 1228
oC. 
Ponadto otrzymane wytopy scharakteryzowano stosując metodę skaningowej kalory-






Rys.41. Krzywe DSC dla a) Fe25Al b) Fe25Al5Cr c) Fe25Al5Ni. Linia czarnareprezntuje 
wyniki eksperymentalne, linia czerwona – pochodną z tej krzywej. Pierwsza część 
wykresów, odpowiada procesowi podgrzewania (od 0 do około 6000 sekund), 
natomiast druga – chłodzenia. Na wykresach podano temperaturę początku przemiany 
oraz temperaturowe położenie maksimum przemiany.  
Charakterystyczne minimum (ok. 3000 s) i maksimum (ok. 9000 s) na krzywych DSC od-
powiada procesowi endo- i egzotermicznemu, które wiążemy z procesem 
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rozporządkowywania czy porządkowania badanego materiału. Oszacowane temperatury za-
obserwowanych przemian zamieszczono na wykresach. Uzyskane wartości pozwalają sądzić 
na podstawie diagramu fazowego, iż w tych temperaturach zachodzi proces porządkowania 
B2↔D03. W przypadku Fe25Al i Fe25Al5Cr temperatury te są stosunkowo dobrze określone i 
leżą w granicach 522-537, podczas gdy dla Fe25Al5Ni ekstrema są rozmyte, przez co tempe-
ratura przemiany jest oszacowana z większą niepewnością. Wyznaczone na tej drodze 
charakterystyczne temperatury przemian leżą w zakresie od 540 do 580°C, dlatego interesu-
jącym wydaje się zbadanie zachowania próbek, poddanych obróbce cieplnej w temperaturze 
~540°C. 
4.1.2 Obróbki termiczne 
Zamieszczone powyżej wyniki analizy DSC, wskazujące na osobliwe zachowanie próbek 
w temperaturze około 540°C, oraz analiza diagramu fazowego i dane literaturowe [46,165], 
wskazujące na proces porządkowania zachodzący w temperaturze ok. 420°C, stały się prze-
słanką do przeprowadzenia obróbki cieplnej, której schemat przedstawiono na rysunku 42. 
 
Rys.42. Schemat obróbki termicznej. Numerem oznaczono rodzaj obróbki termicznej, po której wykonano badania. 
Z plastrów, poddanych określonej obróbce termicznej, odcinano w płaszczyźnie prosto-
padłej do podstawy blaszki o grubości do 1 mm. Blaszki były następnie badane za pomocą 
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spektroskopii czasów życia pozytonów, rentgenowskiej analizy fazowej oraz wysokorozdziel-
czej mikroskopii elektronowej 
Blaszki stopów Fe25Al, Fe25Al5Cr oraz Fe25Al5Ni, otrzymane z plastrów wygrzewanych 
w temperaturze 1000°C a następnie szybko chłodzonych (obróbka 4 z rysunku 42), zostały 
poddane dodatkowej obróbce, której schemat przedstawiono na rysunku 43.  
 
Rys.43. Schemat dodatkowej obróbki termicznej, jakiej poddane zostały próbki szybko chłodzone z temperatury 1000°C (obróbka 4 z rysunku 
42). Numerami oznaczono kroki, po których próbki były badane. 
Blaszki wygrzewano w zakresie temperatur 400-700°C przez 6 godzin i szybko studzono 
z temperatury wygrzewania, każdorazowo wykonując pomiar PALS.  
 
4.1.3 Nomenklatura 
Dla skrócenia zapisu, każdą próbkę oznaczono według szablonu Xn, gdzie X odpowiada 
składowi chemicznemu próbki (odpowiednio A, B, C lub D, zgodnie z tabelą 7) natomiast n 
określa numer zastosowanej obróbki termicznej (patrz rysunek 42). Przykładowo A4 oznacza 
próbkę stopu Fe25Al, poddaną szybkiemu studzeniu po 20 godzinach homogenizacji w tem-
peraturze 1000°C i dodatkowym wygrzewaniu przez 4 godziny w tej samej temperaturze. 




























4.1.4 Skład fazowy 
4.1.4.1 Rentgenowska analiza fazowa i wysokorozdzielcza mikroskopia transmisyj-
na 
4.1.4.1.1 Fe25Al(5X) 
Pomiary rentgenowskie wykonane zostały na dyfraktometrze firmy Philips, model 
X’Pert w Zakładzie Badań Strukturalnych Wydziału Informatyki i Nauki o Materiałach Uniwer-
sytetu Śląskiego. Rentgenogramy uzyskane zostały z wykorzystaniem lampy miedzianej 
(   
            ) przy zastosowaniu wygiętego monochromatora grafitowego. 
W celu określenia składu fazowego badanych stopów wykonano serię dyfraktogramów 
próbek po określonych obróbkach termicznych. Zestawienia dyfraktogramów przedstawiono 
na rysunku 44. We wszystkich próbkach analiza XRD wykazuje istnienie struktury A2. W nie-
których z nich (np. dyfraktogramy próbek B3, B4, B5 rys. 44b) udało się zidentyfikować 
nadstrukturę B2, natomiast nadstruktury D03 nie udało się zaobserwować zarówno w prób-
kach poddanych wygrzewaniu w 540°C, jak i w próbkach wygrzewanych w temperaturze 
420°C przez 744 godziny. Brak sygnału od nadstruktury D03 jest tym bardziej zastanawiający, 
gdyż analiza DSC wyraźnie sugeruje istnienie przemiany typu B2↔D03. Brak wyraźnych mak-
simów dyfrakcyjnych charakteryzujących nadstruktury B2 oraz D03, nie wyklucza jednak 
występowania tego rodzaju uporządkowania w badanym materiale, ponieważ próbki charak-
teryzuje duża wielkość ziaren (dochodząca do części milimetra) oraz wysoki stopień 
steksturowania krystalicznego. Warto zauważyć, że badania XRD stopów o podobnych skła-
dach (Fe28Al), zawierające mikrododatki wprowadzane celem rozdrobnienia ziaren, poddane 








Rys.44. Rentgenogramy dla próbek a) Fe25Al b) Fe25Al5Cr i c) Fe25Al5Ni po różnych obróbkach termicznych. 
Celem weryfikacji występowania nadstruktur w badanych próbkach przeprowadzono 
dodatkowo badania metodą wysokorozdzielczej mikroskopii transmisyjnej (TEM). Badania 
przeprowadzono przy użyciu transmisyjnego mikroskopu elektronowego JEM 3010 firmy JE-
OL o napięciu przyspieszającym 300 kV, wyposażonego w kamerę do cyfrowej rejestracji 
obrazów. Do badań użyto cienkich folii uzyskanych na drodze polerowania elektrolitycznego 
jak i jonowego. Obserwowano morfologię i rozmiary powstających faz krystalicznych oraz ob-
razy dyfrakcyjne z wybranych miejsc w badanych próbkach. 
Na rysunku 45 pokazano elektronogramy z dwu obszarów o różnym stopniu uporząd-
kowania próbki Fe25Al chłodzonej w oleju (A8). Na rysunku 45a wyraźnie widać refleksy 
charakterystyczne dla uporządkowania typu B2 i D03 
6, których obecności nie wykazały bada-
nia XRD. Refleksy nadstruktury widoczne są również na elektronogramie 45b jednak ich 
natężenie jest znacznie niższe co świadczy o niejednorodnym stopniu uporządkowania bada-
nego materiału. 
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Rys.45. Elektronogramy dla próbki Fe25Al chłodzonej w oleju. Główne maksima odnoszą się do nadstruktury A2, natomast maksima o 
niższym natężeniu charakteryzują nadstruktury B2 i D03. 
Stop Fe25Al wolno studzony z 420°C (A7) różni się nieznacznie stopniem uporządkowa-
nia od próbki A8. Na elektronogramach refleksy od nadstruktury generalnie posiadają 
mniejszą intensywność ale nie obserwowano różnic w intensywności zmieniając miejsce ba-
dania. 
Badania TEM wykazały, że wprowadzony jako dodatek chrom czy nikiel powodują 
obniżenie stopnia uporządkowania materiałów, tym niemniej w przypadku próbki B7 
zaobserwowano wyraźnie rozdzielone refleksy charakteryzujące zarówno nadstrukturę B2 jak 




Rys.46. Elektronogramy dla próbki Fe25Al5Cr chłodzonej w oleju. 
Dodatkowo obecność uporządkowanej fazy D03 w omawianych próbek została 
potwierdzona na wysokorozdzielczych obrazach TEM. 
4.1.4.1.2 Fe50Al 
Zestawione na rysunku 47 dyfraktogramy próbek Fe50Al, poddanych różnym obróbkom 
termicznym, wykazują współistnienie dwóch faz krystalicznych: FeAl oraz FeAl2, przy czym w 
każdym przypadku fazą dominującą jest faza FeAl. Szczególnie wyraźnie ukształtowana faza 
FeAl2 ujawniona została w próbkach D5 i D6, tj. po wygrzewaniu w temperaturze 540C przez 
4 godziny. Kształtowanie się tego rodzaju fazy związane jest prawdopodobnie ze zmianą 









4.2 Spektroskopia czasów życia pozytonów (PALS) 
4.2.1 Zastosowana aparatura pomiarowa 
Jak wspomniano w przykładzie 3.2.4.3 pomiary widm prowadzone były w trzech seriach 
pomiarowych. W kolejnych seriach użyto następujących źródeł pozytonowych: 
1. 22NaCl o aktywności ok. 10  Ci w osłonach niklowych, każda o grubości 5  m 
(POSN-22 firmy „Ezag” [157]), 
2. 22NaCl o aktywności ok. 15  Ci w osłonach kaptonowych, każda o grubości 25 
 m (POSK-22 firmy „Ezag” [157]), 
3. 22NaCl o aktywności ok. 15  Ci w osłonach kaptonowych każda o grubości 15 
 m. 
Rozdzielczość spektrometru wykorzystanego w naszych badaniach wynosiła w przypad-
ku pierwszej serii pomiarowej ok. 285 ps, natomiast w przypadku drugiej i trzeciej – ok. 245 
ps. Widmo każdej próbki mierzono w jednogodzinnych interwałach przez co najmniej jedną 
dobę. Następnie jednogodzinne widma dodawano w celu otrzymania „gładkiego” widma o 
wysokiej statystyce. Podczas procedury dodawania widm zastosowano metodę korekcji „dry-
fu zera” spektrometru. Metoda ta polega na aproksymacji i wygładzeniu każdego widma 
składowego, a następnie, na tej podstawie, wyznaczeniu dokładnego położenia maksimum 
widma, z dokładnością do ułamkowej części kanału oraz pochodnej tego widma w każdym 
kanale. Następnie, przy wykorzystaniu wyznaczonych pochodnych, widma składowe przesu-
wane są w taki sposób, aby maksimum każdego widma składowego znalazło się w tym 
samym kanale [167]. W taki sposób widmo wypadkowe charakteryzuje się wysoką statystyką 
przy jednoczesnym niewielkim jego rozmyciu, spowodowanym „dryfem zera”. Średnia staty-
styka widma wypadkowego w kolejnych seriach pomiarowych wynosiła: 
1. 30 milionów zliczeń, 
2. 10 milionów zliczeń, 
3. 7 milionów zliczeń, 
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Jak już wspomniano, widma analizowano przy użyciu programu LT10 zgodnie z metodo-
logią opisaną szczegółowo w rozdziale 3.2.4.3.  
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4.2.2 Wyniki badań i dyskusja 
4.2.2.1 Fe25Al(5X) 
W pierwszym podejściu, ze względu na ograniczoną wiedzę na temat badanego mate-
riału, analizę numeryczną widm czasów życia pozytonów przeprowadzono z użyciem 
niezbędnej, minimalnej liczby więzów nałożonych na parametry odnoszące się do próbki (sta-
tus parametrów - local free). Jak przedstawiono w rozdziale 3.2.4.1, wyniki takiej analizy, co 
prawda, są obarczone dość dużą niepewnością pomiarową, jednak jej celem nie było precy-
zyjne wyznaczenie wartości parametrów modelowych, ale uzyskanie wstępnych sugestii, 
dotyczących tendencji zmian parametrów modelu oraz ich korelacji. Tego rodzaju test po-
zwolił spojrzeć na problem z pewnej perspektywy, tak aby w kolejnych etapach analizy móc 
nakładać na parametry więzy, zgodne z wynikami sugerowanymi przez wstępną analizę, a nie 
jedynie więzy wynikające z apriorycznych przypuszczeń dotyczących badanego materiału.  
 Powyższą procedurę zastosowano do analizy wszystkich widm czasów życia pozytonów 
stopów Fe25Al(5X), tj. dla trzech serii pomiarowych, uzyskanych w półrocznych odstępach 
czasowych. Na rysunku 48 przedstawiono wyznaczone czasy życia pozytonu w defekcie dla 
omawianych serii pomiarowych.  
 
Rys.48. Wyniki analizy wstępnej, bez użycia więzów w grupie parametrów próbki. Grupy trzech kolejnych punktów oznaczają wartości czasu 
życia pozytonu    w defekcie. Kolory odpowiadają konkretnym pomiarom: czerwony – bezpośrednio po wytworzeniu próbek, zielony – po 
półrocznym, oraz pomarańczowy – po rocznym naturalnym starzeniu w temperaturze otoczenia. Litery A, B, C odnoszą się do składu próbki a 
cyfry oznaczają rodzaj zastosowanej obróbki termicznej zgodnie z rysunkiem 42 i tabelą 7. 
Widać, że rozrzut wyznaczonych czasów życia praktycznie mieści się w przedziałach 
wyznaczonych przez ich odchylenia standardowe i brak jest wyraźnej tendencji w zmianach 
  , co sugeruje, że typ obserwowanego defektu we wszystkich badanych próbkach jest ten 
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sam, niezależnie od ich obróbki cieplnej czy okresu starzenia materiału w temperaturze 
otoczenia. Prawdopodobny jest natomiast niewielki wpływ dodatku stopowego na wartość 
tegoż czasu, szczególnie dla stopu z zawartością niklu.  
Rys. 49 przedstawia uzyskane we wstępnej analizie wartości szybkości wychwytu pozy-
tonu przez defekt   . Widać zależność   , a co za tym idzie koncentracji defektów (równanie 
21), zarówno od zastosowanej obróbki termicznej jak i czasu naturalnego starzenia próbki w 
temperaturze pokojowej. Zgodnie z oczekiwaniami, szybkie chłodzenie w oleju znacząco 
sprzyja „zamrażaniu” wysokiej koncentracji defektów. Efekt ten jest najwyraźniejszy w przy-
padku próbek stopów Fe25Al i Fe25Al5Ni, szybko chłodzonych z temperatury 1000°C 
(oznaczonych symbolami A4 i C4 )  naturalne starzenie tych próbek przez pół roku wyraźnie 
obniża koncentrację przechłodzonych defektów w materiale. 
 
Rys.49. Wyniki analizy wstępnej, bez użycia więzów w grupie parametrów próbki. Grupy trzech kolejnych punktów oznaczają szybkości 
wychwytu pozytonu przez defekt. Znaczenie kolorów  i zastosowane oznaczenia próbek identyczne, jak na rysunku 48.  
Wyniki wstępnej analizy uwzględniono w kolejnych fazach analizy numerycznej widm 
poprzez wybór odpowiednich więzów zastosowanych w obliczeniach, co doprowadziło do 
ograniczenia niepewności pomiarowych, dzięki zmniejszonej liczbie parametrów swobodnych 
modelu. Przede wszystkim założono taką samą wartość czasu życia pozytonu w defekcie    
dla wszystkich widm próbek o identycznym składzie chemicznym. Podobnie czas życia pozy-
tonu w bulku    uzależniono jedynie od składu chemicznego próbki (zarówno    jak i    
posiadały status partially common free).  
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Na rysunku 50 zaznaczono wyznaczone wartości    oraz   . Obydwie wielkości słabo za-
leżą od składu próbki. Najwyraźniejszy wzrost    oraz    obserwuje się w przypadku stopów z 
dodatkiem niklu.  
Czas    (110.1 0.5 ps) wykazuje dość dobrą zbieżność z danymi literaturowymi uzyska-
nymi dla Fe25Al i Fe28Al: 118 5 ps [57] i 117 ps [166]. Bliższe wartości (112 ps) odnotowano 
w pracach [56] oraz [47, 132]. Ponadto, otrzymana przez nas wartość 110 ps jest zgodna z ob-
liczeniami teoretycznymi [46, 125] (110 ps) . 
 
Rys.50. Średnie czasy życia pozytonu w defekcie i obszarze 
niezdefektowanym w zależności od zastosowanego dodatku 
stopowego (Skład Fe25Al jest w tym miejscu traktowany jako 
Fe25Al5Fe). Linie na wykresie zostały poprowadzone dla zwiększenia 
czytelności. 
Wartość    dla Fe25Al (168   1.5 ps) jest bliska wartościom czasu życia pozytonu    w 
monowakansie w stopach FeXAl (gdzie X   25%), wyznaczonym przez różnych autorów (rys. 
25). Wydaje więc się rozsądnym założenie, iż wartość    oznacza czas życia pozytonu w mo-
nowakansie. Czas ten jest na ogół o ok. 10 ps wyższy od wartości   , uzyskanej w niniejszej 
pracy. Tym niemniej w literaturze istnieje także wynik o 10 ps niższy [49]. Najbardziej zbliżone 
wartości eksperymentalne    do    to wartości opublikowane w pracach [46] i [56]. Ponie-
waż zmierzone czasy życia pozytonu    w stopie Fe25Al oraz w stopach z dodatkiem chromu 
czy niklu są podobne (rys. 50), można sądzić, iż obserwowanym defektem we wszystkich ba-
danych przez nas stopach jest pojedynczy wakans. Tezę tę uzasadnia dodatkowo fakt, że 
spodziewany czas życia w biwakansie czy większych skupiskach wakansów powinien być 
znacznie dłuższy (tj. przynajmniej o ok. 40%   ). Wykluczono również ewentualne pochodze-
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nie zmierzonej wartości    od anihilacji pozytonu w dyslokacjach, ze względu na fakt, że czas 
życia w dyslokacjach nie powinien się zbytnio różnić od    [122].  
W szeregu prac [46, 47, 125, 132] obliczono teoretyczne wartości    w nadstrukturze 
DO3 w zależności od pozycji monowakansu w określonej podsieci nadstruktury (tabela 3, rys. 
27). Wartości te są o ok. 10 – 20 ps wyższe od wartości    wyznaczonej w tej pracy i są zależ-
ne od podsieci. 
Różna obróbka termiczna badanych stopów powinna prowadzić do otrzymania struktur 
o różnym stopniu uporządkowania atomowego i w konsekwencji do występowania wakan-
sów w pozycjach o rozmaitych otoczeniach atomowych wakansu. Zgodnie z przewidywaniami 
teoretycznymi powinno to prowadzić do dystrybucji wartości    czasów życia pozytonu 
w wakansie. Ze względu jednak na niewielką szerokość tej dystrybucji rozdzielenie poszcze-
gólnych wartości    nie wydaje się możliwe. Tym niemniej, zmiana kształtu takiej dystrybucji 
mogła by prowadzić do wahań w wyznaczanych średnich wartościach   . Taką tendencję 
zmian obserwowano w pracy [166] (ze współautorstwem autora tej dysertacji), poświęconej 
wpływowi obróbki cieplnej stopu Fe28Al na czas życia pozytonu w monowakasach. Próbki 
szybko studzone charakteryzowały się wyższym czasem    niż próbki wolno studzone, co 
tłumaczono wpływem różnej ilości atomów Al w najbliższym otoczeniu wakansu wynikającej 
z różnego stopnia uporządkowania stopu. W obecnym przypadku, jak już wspomniano, zmie-
rzone wartości    (rys. 48) nie wykazywały istotnych zależności od obróbki cieplej czy czasu 
naturalnego starzenia próbek. Może to świadczyć o bardzo słabej zależności    od pozycji 
wakansu w sieci w przypadku badanych stopów lub o podobnym rozmieszczeniu wakansów 
w sieci w próbkach po różnych obróbkach cieplnych. Rozstrzygnięcie tego zagadnienia wy-
maga dalszych, bardziej precyzyjnych badań.  
Wyznaczone wartości    po zastosowaniu zależności 21 pozwoliły na oszacowanie kon-
centracji wakansów    w funkcji składu i obróbki cieplnej materiału. Założono, iż czynnik 
materiałowy   (we wzorze 21) nie zależy od zastosowanej obróbki termicznej i w każdym 
przypadku wynosi 4 1014 s–1 [56]. Dla przykładu, na rysunku 51 przedstawiono wyznaczone 




Rys.51. Koncentracje przechłodzonych wakansów w zależności od zastosowanej 
obróbki termicznej i dodatku stopowego. Wyniki dotyczą pierwszej serii 
pomiarowej. 
Kluczowy wpływ na ilość wakansów, pozostających w próbce po jej schłodzeniu z wyso-
kiej temperatury (przechłodzone wakanse termiczne), odgrywają parametry obróbki cieplnej. 
Wraz ze wzrostem temperatury wygrzewania jak i szybkości chłodzenia materiału, koncen-
tracja przechłodzonych wakansów wzrasta – osiągając maksimum dla próbek szybko 
chłodzonych w oleju z temperatury 1000°C. Koncentracja ta, zgodnie z oczekiwaniem, jest na 
ogół wyższa w próbkach szybko chłodzonych niż w próbkach wolno studzonych z tych samych 
temperatur. Tendencja ta jest niezależna od zastosowanego dodatku stopowego czy tempe-
ratury wygrzewania. Jedyne odstępstwo od reguły zostało stwierdzone w przypadku próbek 
z dodatkiem chromu i niklu (w mniejszym stopniu), wygrzewanych przez miesiąc 
w temperaturze 420°C. W przypadku wymienionych próbek, wolne chłodzenie stopu spowo-
dowało wzrost obserwowanej koncentracji wakansów (w stosunku do ich koncentracji w 
próbkach szybko studzonych), co sugeruje iż w trakcie chłodzenia zachodzą procesy struktu-
ralne w materiale, którym towarzyszy wygenerowanie dodatkowej ilości wakansów. Podobną 
„anomalię” właściwości zauważono [96] w stopach zawierającym dodatek chromu o składzie 
(Fe28Al5Cr), starzonych od 0 do 200 minut w temperaturze 300°C. Początkowo (od 0-100 
minut) proces starzenia sprzyjał wzrostowi twardości próbek, której maksimum zostało osią-
gnięte po 30 minutach. W naszym przypadku, próbki Fe25Al5Cr również posiadały 
temperaturę ok. 300°C przez okres kilkudziesięciu minut. Biorąc pod uwagę wakansowy me-
chanizm umocnieniowy, obserwowany wzrost twardości w pracy [96] można powiązać ze 




Na rys. 51 widoczny jest ponadto wpływ dodatku stopowego na wartość    w odpo-
wiadających sobie próbkach (tj. próbkach z różnym dodatkiem stopowym lecz poddanych 
analogicznej obróbce termicznej): 5% chromu znacznie obniża, podczas gdy ta sama ilość do-
datku niklu znacznie podwyższa koncentrację przechłodzonych wakansów w stopie. Efekt ten 
obserwuje się najwyraźniej w przypadku próbek szybko studzonych z temperatury 1000°C 
(A4, B4 i C4). 
Wykonanie pomiarów widm czasów życia pozytonów dla tych samych próbek w odstę-
pach około półrocznych ujawniło zauważalny spadek stopnia zdefektowania materiału, mimo 
iż próbki były przechowywane w temperaturze pokojowej. Największe zmiany nastąpiły w 
próbkach szybko studzonych z temperatury 1000°C. Rysunek 52 przedstawia wyznaczone 
wartości    dla wybranych obróbek termicznych. Obserwowany spadek    pozwala sądzić, iż 
czas relaksacji dla procesu zaniku nadmiarowych wakansów jest rzędu kilku miesięcy. Zgod-
nie z teorią [168] współczynnik samodyfuzji wakansów   w metalach dany jest wyrażeniem: 
            
  
    
 
  
      
  
    
 
   
   (61) 
gdzie:   
  i   
 oznaczają entropie migracji i tworzenia, a   
  i   
  - entalpie migracji i 
tworzenia wakansu. Zanikanie wakansów w temperaturze pokojowej świadczy o tym, iż za-
równo energia migracji wakansów jak i ich entalpia tworzenia są stosunkowo niskie. Efekt 
zaniku wakansów podczas naturalnego starzenia próbek jest bardzo wyraźny dla próbek 
Fe25Al i Fe25Al5Ni szybko studzonych zarówno z temperatury 1000 jak i 540°C. 
W przypadku próbek z dodatkiem chromu obserwuje się nieznaczną zmianę    po rocz-
nym okresie starzenia w porównaniu z    dla próbek po półrocznym okresie starzenia 
(rysunek 52b). Na tej podstawie można wnioskować, że czas relaksacji koncentracji wakan-
sów w tych próbkach jest najkrótszy i wynosi mniej niż pół roku. W konsekwencji także 
energia migracji lub/i entalpia tworzenia wakansu w tym stopie powinna być najniższa. Fakt 
ten może tłumaczyć niższą zawartość wakansów w Fe25Al5Cr niż w Fe25Al i Fe25Al5Ni po 
analogicznych obróbkach termicznych. Wydaje się, że w tym stopie, ze względu na niską 
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Rys.52. Koncentracje defektów w próbkach w trzech kolejnych seriach pomiarowych, 
oddzielonych około półrocznym odstępem czasowym. Liczby na osi rzędnych oznaczają numery 
kolejnych pomiarów. 
Na podstawie wyznaczonych koncentracji wakansów dla próbek szybko chłodzonych z 
różnych temperatur (schemat obróbki z rysunku 42), oszacowano entalpie    i entropie    
tworzenia wakansów. Wyniki uzyskano za pomocą metody Arrheniusa. Na rysunku 53 przed-
stawiono wyniki obliczeń, tj. podano wartości    i    wraz z wartościami ich odchyleń 
standardowych. Zarówno dodatek chromu jak i dodatek niklu obniżają entalpie tworzenia 
wakansu. O ile w przypadku niklu niska wartość entalpii tworzenia wakansu jest wynikiem 
oczekiwanym (ze względu na duże koncentracje wakansów w tych stopach), tak w przypadku 
dodatku chromu niższa wartość    może być co najmniej zastanawiająca (ze względu na niż-
szą koncentrację wakansów). „Niekonsekwencja” ta może być jednak tłumaczona faktem, iż z 
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jednej strony wartości entalpii nie mogą być porównywane wprost z powodu czynnika 
przedeksponencjalnego, różnego dla różnych materiałów, z drugiej zaś, konieczne jest 
uwzględnienie migracji wakansów podczas szybkiego chłodzenia. Ze względu na możliwy uby-
tek koncentracji wakansów podczas takiego chłodzenia próbek błędy systematyczne 
wyznaczonych tutaj wartości    mogą być znacznie wyższe niż wartości odchyleń standardo-
wych, wynikających jedynie z niepewności statystycznych pomiaru.  
 
Rys.53. Wykresy Arheniusa dla zależności koncentracji wakansów od temperatury dla 
Fe25Al(5X). Przy odpowiednich prostych podano wyznaczone wartości entalpii i 
entropii tworzenia wakansu. Punkt dla próbki Fe25Al5Ni wygrzewanej w temperaturze 
400°C wyłączono z regresji liniowej ze względu na znaczne odchylenie, będące 
prawdopodobnie wynikiem niedostatecznie długiego wygrzewania próbki. 
4.2.2.2 Fe50Al 
Próbki stopu Fe50Al (stop D) charakteryzują się bardzo wysoką koncentracją defektów. 
W przypadku próbki szybko studzonej z 1000°C, niezwykle wysoka kruchość, prawdopodob-
nie spowodowana bardzo wysoką koncentracją defektów, uniemożliwiła jej cięcie. Tak więc 
analizowano jedynie próbki Fe50Al po wolnym studzeniu z temperatury 1000°C (D2 i D3) i 
próbki po wolnym i szybkim studzeniu z 540°C (D5 i D6). Na początku posłużono się wstępną 
analizą (bez zastosowania więzów na parametry próbki), analogiczną do przeprowadzonej dla 
widm stopów Fe25Al5X. Wykazała ona zmianę czasu życia pozytonu w defekcie w zależności 
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od „wieku” próbki. Dla świeżo wyprodukowanych próbek czas ten wynosił ok. 210 ps, nato-
miast po okresie półrocznym i rocznym zmalał do ok. 185 ps (rysunek 54). 
 
Rys.54. Wyniki analizy wstępnej, bez użycia więzów w grupie parametrów próbki. Grupy trzech kolejnych punktów oznaczają wartości czasu 
życia pozytonu    w defekcie. Kolory odpowiadają konkretnym pomiarom: czerwony – bezpośrednio po wytworzeniu próbek, zielony – po 
półrocznym, oraz pomarańczowy – po rocznym naturalnym starzeniu. 
W literaturze, dla stopów o zbliżonym składzie, obserwowano czas życia w wakansie w grani-
cach od ok. 200 ps do ok. 184 ps (rys. 25). Wydaje się, że jedną z przyczyn tak dużego 
rozrzutu wartości eksperymentalnych, podawanych przez różnych autorów, może być zaob-
serwowany efekt zależności    od czasu    naturalnego starzenia próbek.  
Otrzymana zależność        skłania ku założeniu, iż w próbce zachodzi konkurencja 
między co najmniej dwoma typami defektów, przy czym aktualna koncentracja każdego typu 
defektu zależy od wartości   . Analiza widm próbek stopu Fe50Al za pomocą dwu składo-
wych, odnoszących się do defektów, jest dość często stosowana w literaturze, w 
szczególności w pracy [48]. Analiza taka napotyka jednak na pewne trudności związane z 
wprowadzeniem do obliczeń dodatkowych stopni swobody. Dzięki nowej wersji programu LT 
liczbę stopni swobody można zredukować poprzez zastosowanie odpowiedniego modelu ma-
tematycznego widma oraz wybranie odpowiednich statusów dla wyznaczanych parametrów 
modelu. W obecnym przypadku, w analizie numerycznej zastosowano trójstanowy model 
wychwytu pozytonu. Parametrami tego modelu były czasy życia w dwu rodzajach defektów 
   i   , szybkości wychwytu pozytonu do tych defektów    i    oraz czas życia pozytonu w 
bulku   . Jako wartości startowe    i    wybrano oczywiście wartości 210 i 185 ps, wyznaczo-
ne podczas analizy wstępnej. Więzami typu common free zagwarantowano natomiast 
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wspólną wartość   ,    i    dla wszystkich widm w serii. Wartości czasów życia pozytonu uzy-
skane w wyniku powyższej analizy zamieszczono w tabeli 9. 
 
Tab. 9. Wyznaczone wartości czasu życia pozytonu w bulku i 
dwu rodzajach defektów.  
Parametr Czas życia pozytonu [ps] 
   111 (ustalony) 
   211 1 
   184 1 
   
Biorąc pod uwagę teoretyczne obliczenia przeprowadzone w pracy [48] (tabela 3), nale-
żałoby sądzić, iż    odpowiada biwakansowi typu VFe-VAl. Interpretacja taka jest zgodna 
z rozkładem typów defektów, zaproponowanym przez tego autora (rys. 8), zgodnie z którym 
w temperaturze wygrzewania (1000°C) dominującym defektem jest właśnie biwakans żela-
zowo-aluminiowy. Wartość    plasuje się pomiędzy wartościami, obliczonymi przez 
Haraguchiego et. al., dla VAl (182.2 ps) i VFe (195.3), dlatego wydaje się rozsądnym założenie, 
iż    jest średnim czasem życia pozytonu w obydwu wymienionych typach wakansów. 
Koncentracje defektów, oszacowane na podstawie wyznaczonych wartości parametrów 
   i    przedstawiono na rysunku 55. 
 
Rys.55. Koncentracje dwóch typów defektów w próbkach. W próbkach „niestarzonych” (nr 1) wyraźnie dominują defekty, 
scharakteryzowane czasem życia pozytonu na poziomie 211 ps. Pomiary wykonane po półrocznym (nr 2) i rocznym (nr 3) naturalnym 
starzeniu sugerują zanik „pierwotnych” defektów, oraz wzrost koncentracji defektów „wtórnych”. Na podstawie uzyskanych wartości 
czasów życia pozytonu, defekty sklasyfikowano jako biwakans (211 ps) i monowakans (184 ps).  
Jeśli przyjąć powyższe założenia, można dojść do wniosku, iż starzenie w temperaturze 
pokojowej przyczynia się do dysocjacji biwakansów VFe-VAl na pojedyncze wakanse typu VFe i 
VAl. Chociaż w literaturze [44,48] wyklucza się istnienie równowagowych wakansów alumi-
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niowych w temperaturze pokojowej, można domniemywać, że obecność wakansów tego ty-
pu jest mimo wszystko możliwa jeśli, ze względu na wysoką energię migracji atomów Al, 
powstałe w wyniku dysocjacji biwakansów wakanse VAl trudno wygrzewają się w temperatu-
rze otoczenia. 
Większe trudności interpretacyjne przysparza fakt, iż próbki wolno studzone z temperatury 
540°C (D5) charakteryzują się wyższym poziomem zdefektowania aniżeli próbki wolno stu-
dzone z temperatury 1000°C (D3). Jedną z prób wyjaśnienia tego problemu, chyba 
najbardziej prawdopodobną, jest uwzględnienie wpływu procesów związanych z tworzeniem 
dodatkowej fazy (FeAl2) powstającej w tym stopie, uwidocznionej na rentgenogramach 
(rys. 47). Wygrzewanie w temperaturze 540°C, a więc w okolicach przemiany fazowej, które 
bez wątpienia przyczynia się do przebudowy sieci, może przy okazji, powodować generację 
dodatkowej ilości wakansów. Im dłużej materiał jest wygrzewany w danej temperaturze, tym 
przebudowa sieci jest efektywniejsza. Próbki wygrzewane w temperaturze 540°C, siłą rzeczy, 
przetrzymywane są tej temperaturze dłużej niż próbki wolno studzone z 1000°C. Tak więc, 
zgodnie z przyjętą hipotezą, wyższa koncentracja wakansów w próbkach chłodzonych z 540°C 
niż w próbkach chłodzonych z 1000°C jest spowodowana szybkim procesem wygrzewania się 
wakansów w temperaturach powyżej 540°C, zaś w samej temperaturze dochodzi do tworze-











5.1 Wnioski dotyczące części metodologicznej pracy 
• Nowoopracowany program komputerowy LT10 pozwala uzyskać wyniki dla do-
wolnie licznej serii badanych próbek w jednym procesie obliczeniowym. Dzięki 
temu łatwo pozwala wychwycić różnice i ewentualne tendencje w wartościach 
parametrów w poszczególnych widmach serii. 
• Dzięki możliwości zastosowania odpowiednich więzów na parametry modelu 
teoretycznego program pozwala uzyskiwać wyniki bardziej zgodne z aprioryczną 
wiedzą dotyczącą aktualnego zagadnienia oraz polepszyć spójność i jednoznacz-
ność uzyskiwanych wyników. 
• Najlepsze rezultaty otrzymuje się w analizie dwuetapowej, w której pierwszy 
etap polega na analizie bez więzów, a kolejny na maksymalnym wykorzystaniu 
danych materiałowych i wyników analizy wstępnej, poprzez poprawne zdefi-
niowanie więzów nakładanych na odpowiednie parametry modelowe. 
5.2 Wnioski dotyczące badanych materiałów 
• Podstawowym defektem w stopach z układu Fe25Al(5X) jest monowakans. Ze 
względu na duży rozrzut teoretycznych i doświadczalnych wartości czasu życia 
pozytonu, publikowanych dla monowakansu (dowolnego typu), nie można roz-
strzygnąć o rodzaju podsieci, w której dany monowakans rezyduje. 
• Koncentracja wakansów w świeżo wyprodukowanych stopach Fe25Al(5X) prze-
chłodzonych z wysokich temperatur przy szybkim chłodzeniu jest prawie o rząd 
wyższa od koncentracji uzyskiwanych w procesie wolnego studzenia. Długotrwa-
łe wygrzewanie tych stopów poniżej temperatury przemiany B2 ↔ D03 
powoduje znaczny zanik liczby wakansów. 
• Próbki stopów Fe25Al(5X), starzone w temperaturze pokojowej przez co naj-
mniej pół roku, wykazują wyraźny spadek stopnia zdefektowania, przy czym 
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efekt ten jest najlepiej widoczny w próbkach szybko studzonych z temperatury 
1000°C. Świadczy to o niskiej energii migracji lub/i entalpii tworzenia wakansów. 
• Dodatek chromu w stopie Fe25Al5Cr znacznie przyspiesza proces zaniku prze-
chłodzonych wakansów, dlatego po półrocznym naturalnym starzeniu próbki 
zawierają już tylko równowagową ilość defektów. 
• W przypadku Fe25Al5Cr wygrzewanych w 420°C przez miesiąc koncentracja wa-
kansów w próbkach szybko studzonych jest niższa niż w próbkach wolno 
studzonych z temperatury wygrzewania. Obserwowana anomalia jest prawdo-
podobnie spowodowana procesami zachodzącymi w temperaturach poniżej 
420°C, które prowadzą do generacji wakansów oraz wzrostu twardości materia-
łu. 
• Wprowadzone atomy dodatku silnie wpływają na koncentrację defektów prze-
chłodzonych z wysokich temperatur. Zastąpienie 5% at. Fe przez atomy Cr w 
stopach Fe25Al powoduje obniżenie koncentracji wakansów, natomiast taka 
sama ilość domieszki Ni powoduje wyraźny jej wzrost. 
• Wyznaczone wartości entalpii i entropii tworzenia wakansów w stopach 
Fe25Al(5X) zależą od rodzaju dodatku stopowego X. Entalpie tworzenia wakansu 
w stopach zawierających dodatek stopowy (dane niepublikowane wcześniej w 
literaturze) są niższe niż w stopie Fe25Al. 
• W próbkach Fe50Al, badanych zaraz po wytworzeniu, dominuje defekt sklasyfi-
kowany jako biwakans VFe-VAl, charakteryzujący się czasem życia pozytonu 
równym 211 ps.  
• Starzenie stopu Fe50Al w niskich temperaturach przyczynia się do dysocjowania 




• Zwiększona ilość monowakansów w próbkach Fe50Al, schłodzonych z tempera-
tury 540°C, jest prawdopodobnie wynikiem generowania się dodatkowych 







6 Używana nomenklatura 
widmo czasowe – widmo czasów życia pozytonów 
czas życia pozytonu – średni czas życia pozytonu 
parametry próbki – parametry anihilacyjne, odnoszące się do anihilacji pozytonu w ba-
danej próbce 
parametry źródła – parametry anihilacyjne, odnoszące się do anihilacji pozytonu w sto-
sowanym źródle pozytonów 
parametry zdolności rozdzielczej (FWHM, I, shift) – parametry funkcji, za pomocą której 
symuluje się rozmycie widma czasów życia pozytonów. 
bulk – krystaliczny obszar materiału, charakteryzujący się zwartą i pozbawioną defek-
tów budową 
grupa – logiczny zbiór parametrów, opisujących anihilację w próbce lub źródle 
projekt – zbiór dokumentów 
dokument – zbiór widm analizowanych przy pomocy, przyporządkowanego dokumen-
towi, modelu teoretycznego 
status parametru – właściwość parametru, pozwalająca zredukować liczbę parametrów 
swobodnych 
- common free/fixed – wymusza wspólną wartość dla wszystkich widm w serii 
(wyznaczaną/ustaloną) 
- local free/fixed – każde widmo posiada indywidualną wartość dla danego para-
metru (wyznaczaną/ustaloną) 
- partially common free/fixe – umożliwia wybór spośród serii widm pewnego za-
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